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1 Introducción y objetivos
El número de investigaciones acerca de las propiedades del InN y
del GaN, así como de las aleaciones ternarias de In1−xGaxN se ha in-
crementado enormemente en los últimos 20 años. Estos materiales son
semiconductores de banda prohibida directa con aplicaciones en emisores
y detectores de radiación en el rango de energía comprendido entre la ban-
da prohibida del InN (0.65 eV) [1], situada en el IR cercano, y la del GaN
(3.42 eV) [2, 3], localizada en el UV. La banda prohibida del In1−xGaxN
puede recorrer potencialmente todo ese rango energético variando x, entre
0 y 1 [4], como puede observarse en la Figura 1.1. Adicionalmente, estos
materiales presentan alta estabilidad térmica y química. Estas propie-
dades les convierten en buenos candidatos para aplicaciones tales como:
LEDs [5], LDs [6], células solares [7, 8], sensores [9], etc.
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Figura 1.1: Panel izquierdo: Espectro solar con el correspondiente flujo de fotones.
Panel derecho: Variación de la energía de la banda prohibida de la aleación In1−xGaxN
en función de la concentración de Ga (adaptada de las Refs. [10, 11]).
Desde las primeras síntesis, el progreso en el conocimiento de las pro-
piedades y el desarrollo de las aplicaciones del InN y del GaN han venido
marcados principalmente por las mejoras en su calidad cristalina. La falta
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de sustratos con parámetros de red y coeficientes de expansión térmica que
se ajusten a los del InN y del GaN dificulta enormemente el crecimiento
libre de tensiones, con la consiguiente aparición de dislocaciones. Otra
dificultad en el crecimiento InN es su baja temperatura de disociación,
que hace que el crecimiento del InN sea todavía más difícil que el del
GaN. En 1969 se obtuvo por primera vez GaN monocristalino crecido
epitaxialmente sobre zafiro [12], siendo uno de los primeros materiales
crecidos por deposición química organometálica en fase vapor (MOCVD),
del inglés metal “organic chemical vapor deposition”. En 1971, al mismo
tiempo que se investigaban sus propiedades fundamentales, se consiguió
el primer diodo emisior de luz (LED), del inglés “light emitting diode”,
azul con estructura metal aislante semiconductor [13]. Sin embargo, las
dificultades en la mejora de la calidad cristalina y del control sobre el
dopaje p hicieron que se perdiera el interés que había generado esta familia
de compuestos. A principios de los 90, una vez superada la dificultad de
conseguir conductividad de tipo p [14, 15], se consiguió el primer LED
azul de GaN de unión p-n. Dos años más tarde se logró crecer mediante
MOCVD capas de In1−xGaxN de alta calidad con emisión desde el verde
hasta el UV en función del contenido en In [16]. Este acontecimiento im-
pulsó enormemente la investigación en dispositivos emisores que utilizan
como capa activa el In1−xGaxN, dando lugar a dispositivos comerciales
como: pantallas de cristal líquido, LEDs, diodos laser (LDs), del inglés
“laser diodes”, etc.
Pese a la integración del In1−xGaxN en aplicaciones comerciales, ac-
tualmente todavía existen cuestiones importantes por resolver, como la
fuerte caída que sufre la eficiencia de la emisión para longitudes de onda
en el verde y más largas. Este comportamiento se conoce por su nombre
en inglés como el “green valley of death” [17, 18] y está representado
en la Figura 1.2. El origen de esta pérdida de eficiencia se atribuye a
múltiples efectos, como son: la descomposición espinodal en las aleaciones
de In1−xGaxN para concentraciones de In por encima del 30 % [19]; el
confinamiento cuántico debido al efecto Stark que separa las funciones de
onda del electrón y el hueco; y la recombinación no radiativa asociada
con defectos nativos. Por tanto, superar el “green valley of death” pasaría
por obtener In1−xGaxN de mejor calidad cristalina con porcentajes de
In por encima del 30%. La obtención de In1−xGaxN homogéneo en todo
el rango de composiciones es problemática, debido a la gran diferencia
7de temperaturas de disociación del InN en GaN que provocan problemas
de solubilidad y de separación de fase. La imposibilidad de una distribu-
ción aleatoria de In y Ga en In1−xGaxN da lugar a lo que se denomina
miscibility-gap [19, 20].
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Figura 1.2: Eficiencia cuántica externa de LEDs de In1−xGaxN comerciales (círculos
de colores) y curva de respuesta a la luz del ojo humano (adaptada la Ref.[18])
El conocimiento de las propiedades del InN y de las aleaciones de
In1−xGaxN ricas en In es menor que el del GaN y de las aleaciones
más ricas en Ga. Este desfase se debe a que hasta el año 2002 la banda
prohibida del InN estaba establecida en 1.9 eV y próximas a esa energía se
encontraban las bandas prohibidas de semiconductores alternativos bien
caracterizados como el AlGaAs y el In(Ga, Al)AsP, eclipsando el interés
por el InN. En 2002, la mejora en la calidad cristalina del InN, lograda al
crecer capas de dicho material por MBE, hizo posible una medida más
precisa de la energía de su banda prohibida a baja temperatura que se
estableció en 0.65 eV [21–23]. Con este nuevo valor, el rango en el que
podría sintonizarse la banda prohibida de aleaciones de In1−xGaxN en
función de su composición se extiende hasta el infrarrojo (IR) cercano,
λ∼1.9 µm , ajustándose completamente al espectro solar y, por lo tanto,
posibilitando nuevas aplicaciones en el campo de las células solares multi-
unión [10, 24] o de las aplicaciones en comunicaciones ópticas, en las que
una de las bandas de transmisión utilizadas está en 1.55 µm, es decir, ∼
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0.8 eV. Este hallazgo impulsó considerablemente el interés por el InN y
las aleaciones de In1−xGaxN ricas en In. Sin embargo, a pesar de que se
ha progresado en la síntesis de capas de In1−xGaxN, todavía hoy es difícil
crecer aleaciones ricas en In con pocas dislocaciones debido a la falta de
sustratos nativos para el crecimiento epitaxial.
Los nitruros del grupo III presentan, bajo determinadas condiciones
de crecimiento, cierta preferencia por el crecimiento unidimensional. El
crecimiento unidimensional da lugar a nanoestructuras con diámetros que
van desde ∼10 nm a varios cientos de nm y longitudes al menos dos veces
su diámetro, que se conocen como nanocolumnas (NC), nanopilares (NP)
o nanohilos (NW), del inglés “nanowire”; en este trabajo se utilizará este
último término. Se ha demostrado que el crecimiento de GaN y de InN en
forma filiforme conlleva una mejor calidad cristalina de estos materiales
respecto a la obtenida en forma de capas. Estudios teóricos determinan
que el crecimiento en forma de NW debe mejorar la relajación de la
deformación incluso en sistemas con gran desajuste del parámetro de red
entre el material que quiere crecerse y el sustrato [25]. El crecimiento por
epitaxia de haces moleculares (MBE), del inglés “molecular beam epitaxy”,
ha permitido obtener NWs de GaN y de InN de alta calidad cristalina en
ausencia de catalizadores empleando una atmósfera muy rica en nitrógeno
durante el crecimiento [26]. La geometría de los NWs, además de relajar
la deformación en la interfase con el sustrato, favorece la disminución de
la deformación en las aleaciones ternarias de In1−xGaxN debida al gran
desajuste de los parámetros de red del InN y del GaN [27]. Las primeras
aleaciones de In1−xGaxN con forma de NW se crecieron por epitaxia en
fase vapor mediante hidruros (HVPE), del inglés “hydride vapor-phase
epitaxy”, sobre un sustrato de Si, logrando conjuntos o matrices de NWs
crecidos a lo largo del eje c libres de defectos y con emisión en el azul (428
nm). La fracción molar de In en los NWs de In1−xGaxN se investigó por
espectroscopía por dispersión de energías de rayos X (EDX), del inglés
energy “dispersive X-ray spectroscopy”, concluyendo que el contenido era
del 10% [28]. La misma técnica de crecimiento se empleó utilizando como
sustrato el zafiro [29]. Aunque el HVPE parecía un método prometedor
para el crecimiento de NWs de In1−xGaxN, la máxima incorporación de
In estimada en un conjunto de NWs se limitaba al 20%, obtenida por
espectroscopía por dispersión de longitud de onda de rayos X (WDS),
del inglés“wavelength dispersive X-Ray spectroscopy” y fotoluminiscencia
9(PL), del inglés “photoluminescence” [29]. Esta limitación es inherente a
la técnica de crecimiento, debido al exceso de hidrógeno, producto de la
reacción del HCl con los precursores metálicos de In y Ga [30]. Se investiga
la obtención y el control de In1−xGaxN sobre NWs de GaN [31–34] como
paso previo a su aplicación como integrante de heteroestructuras cuánticas
radiales y axiales [35–40]. Los primeros resultados de crecimiento de NWs
de In1−xGaxN por MBE recogidos en la literatura se publicaron en 2006
[31]. Utilizando puntos de GaN como semillas de nucleación sobre un
sustrato de Si se obtuvieron NWs de In1−xGaxN con contenido en In
superior al 85 %, estimado de medidas de PL y difracción de rayos X
(XRD), del inglés, X ray diffraction. En 2007, el problema del control en
la incorporación de In en todo el rango de composiciones fue superado
utilizando como método de crecimiento la deposición química en fase
vapor (CVD), del inglés “chemical vapor deposition”, de haluros a baja
temperatura (Ts = 525-575oC [41]) sobre sustratos de Si, zafiro y cuarzo
en ausencia de catalizadores [42] . Los resultados de difracción de rayos X
y de electrones de los NWs de In1−xGaxN obtenidos por este método, en
general, demostraron que no existe separación de fase. Sin embargo, para
NWs de concentraciones de In entre el 70 y 90% imágenes de contraste
de fase obtenidas por microscopía electrónica de transmisión (TEM), del
inglés “transmission electron microscopy”, revelaron modulaciones en
la composición. Pruebas de la mejora en la calidad cristalina en NWs
de GaN crecidos por MBE sobre Si directamente [43] o sobre una capa
amortiguadora de AlN [44] y también sobre zafiro [45] son la ausencia
de dislocaciones y los picos de emisión excitónica estrechos e intensos
observados en la región del UV. También se han obtenido NWs de InN de
alta calidad cristalina por MBE, libres de defectos y de deformaciones [46–
53]. En los NWs de nitruros del grupo III crecidos directamente sobre Si
se encuentra una capa amorfa de SiNx entre el sustrato y el NW, debido
a la fuerte afinidad del N para enlazarse con el Si, que puede causar
desorientación de los NWs respecto al sustrato [26, 50, 54]. Las medidas
de PL mostraron emisión sintonizable en el visible para composiciones
entre 0 y 60% de In, como se recoge en la Figura 1.3 (a), aunque para
las concentraciones de In más bajas se observó luminiscencia amarilla
asociada a defectos. El estudio de las intensidades de la emisión de PL,
recogidas en la Figura 1.3 (b), mostró que el “green valley of death”
quedaba superado. La caracterización óptica se completó con medidas
10 Introducción y objetivos
de absorción, ver la Figura 1.3 (c). Los NWs más ricos en In tienen un
borde de absorción por encima de 1 eV, evidenciando el efecto de llenado
de las bandas debido a un alto dopaje no intencionado para las muestras
más ricas en In. Los resultados de las dos técnicas de caracterización
óptica anteriores, junto con los de espectroscopía de pérdida de energía
de electrones (EELS), del inglés “electron energy-loss spectroscopy”, se
correlacionaron con la composición obtenida por EDX, como muestra la
Figura 1.3(d), corroborando el efecto de llenado de banda para muestras
ricas en In. Los logros de este método de crecimiento se atribuyen a la
baja temperatura del sustrato (Ts ∼ 550oC) y al alto ritmo de crecimiento
empleados.
El crecimiento por MBE, puesto que permite una temperatura de
crecimiento bastante baja comparada con otras técnicas, como por ejemplo
MOCVD, es un buen método para crecer NWs de In1−xGaxN en todo
el rango de composiciones, incluso con alto contenido en In. El primer
intento de crecer NWs de In1−xGaxN ricos en In por MBE sobre Si sin
catalizadores se llevó a cabo en 2007 [26]. Este trabajo recoge, entre otros
temas, el estudio de la incorporación de In en función de la temperatura
del sustrato. Los porcentajes de In en los NWs se estiman a partir de los
resultados de PL, quedando muy por debajo del valor nominal durante
el crecimiento [26]. Un estudio similar realizado posteriormente presentó
resultados muy parecidos [55], corroborando que a menor Ts se incorpora
más In, al mismo tiempo que se degrada la calidad óptica. En este último
trabajo la fracción molar de In se estimó a partir de medidas de EDX de
conjuntos de NWs. Los resultados siguieron la misma tendencia que los
obtenidos de la PL, sin embargo, fueron de un orden de magnitud menor.
Esta discrepancia se encontró de nuevo en NWs de In1−xGaxN crecidos en
condiciones prácticamente iguales, en este caso la fracción molar de In se
estimó, además de a partir de la PL, por difracción de electrones de área
seleccionada (SAED), del inglés “selected area electron diffraction” [56].
Otros trabajos posteriores en los que se obtuvieron NWs de In1−xGaxN a
Ts = 600 y 625oC recogen la caracterización óptica de conjuntos de NWs
por espectroscopía Raman cubriendo rangos de frecuencias muy anchos,
sugiriendo la existencia de fluctuaciones de contenido en In [32]. La emisión
de los NWs de In1−xGaxN a temperatura ambiente presenta picos de
emisión anchos que reflejan la distribución de composición inhomogénea
y las deformaciones presentes en estos NWs [33, 37–39].
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Figura 1.3: (a) Emisión de PL en el visible para muestras con composiciones de In
entre 0% y 60%. (b) Intensidades de los picos de emisión. (c) Espectros de absorción
óptica de grupos de NWs con concentraciones de In entre 100 %, línea naranja, y 0 %,
línea rosa. (d) Resultados de la energía medida por absorción, PL y EELS en función
de la composición molar de In (x). Figura adaptada de la Ref. [42].
La composición de la aleación en el interior de los NWs también puede
estudiarse a través de mapas de fluorescencia de rayos X de las línea
Kα del Ga y Lα del In, como se muestra en las Figura 1.4(a) y (b),
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respectivamente. Estos estudios requieren la dispersión y el aislamiento
de NWs individuales. También, se registraron espectros de EDX de dichas
líneas en distintos puntos a lo largo del eje c de los NWs, excitando con el
haz de electrones de un TEM, logrando resolución espacial nanométrica
en el estudio punto a punto. Ambas caracterizaciones determinaron que
(b) (c)
50 nm 
Figura 1.4: Mapa de rayos X de la línea Kα del Ga de un NW de In1−xGaxN (a) y
de la línea Lα del In (b). Figura adaptada de la Ref. [56].
la distribución en el interior de los NWs no es homogénea; el In se
acumula en la punta del NW. Este resultado explicó el desacuerdo entre
la fracción molar de In obtenida por PL y por SAED [56], evidenciando
que características relevantes de los NWs se escapan a estudios en los que
la caracterización proporciona información promedio del volumen total de
material investigado. En los últimos años esos estudios se han extendido
a investigar la composición a lo largo del radio de NWs individuales.
Los resultados sugirieron la existencia de una estructura interna núcleo-
corteza, núcleo más rico en In que la corteza, en la sección transversal a
la altura de la punta del NW [38, 57].
Uno de los objetivos de esta tesis ha sido estudiar las propiedades
morfológicas, estructurales y ópticas de NWs de In1−xGaxN crecidos
directamente sobre Si por MBE en ausencia de catalizador, empleando
bajas temperaturas (400-500 oC) y concentraciones nominales tales que
[In] > 40%. Los resultados proporcionarán una mayor comprensión de
la influencia de las condiciones de crecimiento en los mecanismos de
formación de este tipo de estructuras, esencial para lograr el crecimiento
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controlado necesario para desarrollar las potenciales aplicaciones basadas
en NWs de In1−xGaxN.
La obtención de NWs de InN de alta calidad cristalina también abrió el
camino hacia una mejor comprensión de las propiedades fundamentales del
InN, menos conocidas que las del GaN, revelando grandes diferencias entre
los NWs de ambos materiales. Un ejemplo de estas diferencias es el hecho
de que la conductividad de los NWs de InN es varios órdenes de magnitud
más alta que la de los NWs de GaN [58, 59]. Otras particularidades
observadas en los NWs de InN son su carácter degenerado de tipo n, pese
a no estar dopados intencionadamente, y la existencia de una capa de
acumulación de electrones tanto en las superficies polares como no polares
[54, 58–62].
La presencia de la capa de acumulación superficial, esquematizada en la
Figura 1.5(a), da lugar a nuevas posibles aplicaciones de los NWs de InN,
como su integración en sensores químicos y biológicos de alta sensibilidad
[18] pero, al mismo tiempo, complica la interpretación los procesos de
transporte en estos sistemas. El primer trabajo sobre propiedades de
transporte en NWs de InN se llevó a cabo en NWs crecidos por CVD
con oro como catalizador. Los NWs individuales con distintos diámetros
se caracterizaron en configuración de dos puntas para estudiar el com-
portamiento de la conductancia en función del diámetro [63]. Para los
NWs con diámetros más pequeños, por debajo de 100 nm, se observa un
comportamiento anómalo que se atribuye a una mayor contribución de la
capa de acumulación de carga superficial en la conducción [64]. Estudios
posteriores en esa misma línea de investigación muestran una disminución
de la conductancia al disminuir el diámetro del NW, comportamiento
que se explica en base a un sencillo modelo que considera la conducción
en la capa de acumulación y en el núcleo del NW como la debida a la
suma de de las conductancias en paralelo [54, 59, 65], como se muestra
en la Figura 1.5 (b). También se determina un diámetro crítico (dc=55
nm) por debajo del cual el transporte tendrá lugar principalmente en la
capa de acumulación del NW, mientras que por encima de dc dominará
el transporte a través del núcleo del NW [54].
Otras investigaciones se han centrado en el estudio de la evolución
de la conductividad de los NWs de InN al disminuir la T en un rango
entre 300 y 4 K. Las medidas realizadas en configuración de 2 puntas
revelan un comportamiento metálico en NWs crecidos por MBE y por
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Figura 1.5: (a) Esquema los dos canales de conducción observados en un NW de InN:
la capa de acumulación de carga (2D) y el interior del NW o material masivo (3D), y
de la capa superficial debida a la oxidación de la superficie de los NWs al entrar en
contacto con la atmósfera (b) Resultados el estudio de la conductacia (L/R) en función
del radio, r, en NWs de InN, la fórmula corresponde al modelo de conducción empleado
en la interpretación de los resultados. Figura adaptada de la Ref. [54].
CVD [65, 66]. Sin embargo, para NWs obtenidos por nitridación in situ de
In metálico puro sin catalizador en un flujo de amonia [67], se determina
un comportamiento de semiconductor tipo n. Por otro lado, existen
investigaciones centradas en algunas propiedades fundamentales, como la
movilidad de los electrones (µe). Estos estudios se llevan a cabo en NWs
individuales contactados en geometría de dos puntas sobre un sustrato
como parte integrante de un FET. Medidas a temperatura ambiente
revelan movilidades µe = 29,2 [68], 55 [69] y 470 cm2/V·s [65], muy
por debajo de la calculada teóricamente (12000 cm2/V·s). La geometría
empleada en las medidas hace que parte del voltaje incluya, no sólo la
cantidad de tensión en el NW, sino también el de los contactos. Muy
recientemente, se han medido movilidades muy superiores en NWs de InN
intrínsecos en el interior de un microscopio de barrido electrónico (SEM),
del inglés “scanning electron microscope”, provisto de nanosensores que
evitan cualquier perturbación de la superficie de los NWs debida a los
contactos. Este estudio demuestra que los NWs de mayores diámetros
tienen movilidades en el rango comprendido entre 8000-12000 cm2/V·s
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a temperatura ambiente [70], próxima a la movilidad máxima predicha
teóricamente. Este tipo de NWs se ha obtenido gracias al desarrollo de
una estrategia para obtener NWs de InN intrínsecos en los que la capa de
acumulación universalmente observada está ausente [71] y también NWs de
InN de tipo p [72]. Cabe destacar que en todas las medidas de transporte
mencionadas no ha podido evitarse la contribución de la resistencia de
contacto, cuyo valor depende de la capa de óxido que inevitablemente
se forma sobre los NWs de InN al someterse al aire [54], esquematizada
en la Figura 1.5 (a). La forma de evitar el problema de las resistencias
de contacto es medir en configuración de cuatro puntas. Debido a las
dificultades técnicas que entraña el contactado de NWs individuales en
dicha configuración por la reducida longitud de los mismos, sólo existe
un trabajo que aborda este tipo de medidas. En dicho trabajo se estudia
un NW de InN crecido por CVD y se observa un comportamiento de
semiconductor a temperaturas por debajo de 80 K y de tipo metálico
para temperaturas superiores [73].
Con objeto de ampliar el escaso conocimiento que se tiene hasta ahora
sobre el transporte en NWs de InN, el siguiente objetivo de esta tesis
fue investigar el transporte electrónico en NWs de InN en función de
la temperatura, en el rango entre 300 y 4 K en configuración de cuatro
puntas, completando al mismo tiempo la investigación de las propiedades
electrónicas en NWs de InN realizada en este mismo grupo [54].
Esta tesis se organiza de la siguiente manera. En el Capítulo 2, se
presentan las propiedades físicas generales de NWs de InN y de aleaciones
de In1−xGaxN junto con la técnica de crecimiento empleada para la
obtención de las muestras investigadas en esta Tesis. En el Capítulo 3, se
explican las técnicas experimentales empleadas en la caracterización de las
muestras junto con las descripciones de los sistemas experimentales. En el
Capítulo 4 se recogen los resultados de la caracterización óptica, mediante
espectroscopia Raman y PL, y estructural, a través de XRD, de conjuntos
de NWs de InxGa1−xN crecidos por MBE bajo diferentes condiciones. Para
una mejor comprensión de los resultados obtenidos para conjuntos de NWs
del Capítulo 4; el resto de la Tesis se dedica al estudio de NWs individuales.
Mediante TEM-EDX y XRF con radiación de sincrotrón se estudia la
distribución de la composición de NWs individuales de In1−xGaxN con
resolución espacial nanométrica, los resultados se recogen en el Capítulo 5.
El estudio de NWs individuales de In1−xGaxN se completa en el Capítulo 6
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con la caracterización por espectroscopia Raman resonante de los mismos.
Por último, con el fin de ampliar es escaso conocimiento del transporte
electrónico en NWs de InN que se tiene actualmente, se desarrolla el
protocolo para realizar contactos sobre NWs de InN por litografía por
haz de electrones (EBL), del inglés electron beam lithography, necesarios
para llevar a cabo posteriormente medidas de transporte a baja T . Esta
parte del trabajo se encuentra en el Capítulo 7.
2 Propiedades físicas y crecimiento de
nanohilos de nitruros del grupo III
Las propiedas físicas de los NWs de nitruros del grupo III coinciden
en gran medida con las propiedades de los materiales masivos. Con el fin
de proporcionar la base para la comprensión de los resultados de esta
tesis, en este capítulo se explican brevemente las propiedades físicas más
relevantes de los nitruros del grupo III, como son la estructura cristalina,
recogida en la Sección 2.1, y las propiedades vibracionales, recogidas en la
Sección 2.2. A continuación, en la Sección 2.3 se describen las estructuras
electrónicas más relevantes del InN, GaN y de la aleación de In1−xGaxN .
La estructura electrónica en las proximidades de las superficies cobran
especial importancia para la interpretación de las propiedades ópticas y
de transporte de los NWs de GaN y InN. El transporte electrónico en
NWs de InN se aborda en la Sección 2.4, describiendo un modelo para
la conductividad en NWs de InN desde un punto de vista clásico. Las
configuraciones de uso más extendido en la realización de medidas de
transporte en NWs se describen el la Subsección 3.5. Por último, en la
Sección 2.5 se describe el crecimiento por epitaxia de haces moleculares y
el sistema en el que se obtuvieron las muestras objeto de estudio de esta
Tesis.
2.1. Estructura cristalina
Los nitruros del grupo III (AlN, GaN y InN) pueden tener diferentes
estructuras cristalinas como: wurtzita (WZ), zincblenda (ZB) y sal de roca
(RS), del inglés “rock salt”. La estructura de sal de roca sólo se da a altas
presiones. En condiciones ambientales la estructura termodinámicamente
estable es la de la WZ. Sin embargo, se ha logrado forzar el crecimiento de
nitruros del grupo III en la estructura de la ZB por crecimiento epitaxial
sobre sustratos cúbicos como: Si, SiC, MgO y GaAs [74], también se ha
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Grupo III
Nit ór geno
Figura 2.1: (a) Esquema de la celda unidad de la estructura WZ para nitruros del
grupo-III, donde las esferas grandes rojas representan los átomos del grupo III (cationes)
y las pequeñas azules los de N (aniones) junto con los parámetros característicos. (b)
Apilamiento ABAB a lo largo del eje [0001].
observado la coexistencia de las estructuras WZ y ZB en GaN [75] y capas
de InN [76] dependiendo de las condiciones de crecimiento.
Las muestras que se investigaron en este trabajo tienen la estructura WZ;
por tanto, a partir de ahora se describirán brevemente las características
de dicha estructura. Los cristales con estructura WZ son uniaxiales y
no-centrosimétricos, perteneciendo al grupo espacial P63mc (C46v). Su
celda unidad hexagonal queda definida, como puede observarse en la
Figura 2.1(a), por los parámetros a, c y u. Los dos primeros, a y c, son
los parámetros de red y corresponden a la distancia de un lado del plano
hexagonal de la base y a la altura del prisma hexagonal, respectivamente,
y cumplen la relación c/a=
√
8/3=1.6 en la estructura compacta. El
parámetro u se define como la distancia del enlace anión-catión a lo largo
del eje [0001] divida por c, siendo su valor ideal 3/8=0.375. La red de
la WZ está formada por dos subredes con empaquetamiento hexagonal
compacto (HCP), del inglés “hexagonal close packing”, y secuencia de
empaquetamiento ABAB... a lo largo de la dirección [0001], tal y como
se representa esquemáticamente en la Figura 2.1(b). La subred del N se
sitúa encima de la de los átomos del grupo III de manera que los átomos
de una subred ocupan posiciones intersticiales tetraédricas de la siguiente
subred.
En cristales reales con estructura WZ, los átomos se acomodan en la
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sustrato sustrato
Figura 2.2: (a) Polaridad Ga: los enlaces a lo largo de la dirección c son desde cation
(Ga) a anión (N) (b) Polaridad N: los enlaces a lo largo de la dirección c son desde
anión (N) a catión (Ga). Figura adaptada de [77].
red de modo que existe una ligera distorsión de los tetraedros y la relación
c/a se desvía de la ideal [78]. Las propiedades de simetría (estructura no-
centrosimétrica de la WZ) junto con la diferencia de electronegatividades
de los átomos que constituyen el material hacen que las posiciones de los
centros de cargas positivas y negativas no coincidan [77], dando lugar a
una polarización eléctrica macroscópica espontánea (P¯esp) [79] a lo largo
de la dirección [0001] cuyo signo e intensidad dependen de la desviación
de la relación c/a del valor ideal. Los valores de c/a calculados para AlN,
GaN e InN son 1.6190, 1.6336, y 1.6270, respectivamente [80] siendo c/a
=1.6329 para la WZ ideal. Así pues, los planos c de la WZ son planos
polares. En general, los planos terminados en átomos del grupo III (Al,
Ga o In) se denotan como (0001) plano A o de polaridad Al, Ga o In, y los
terminados en N se designan como plano B (0001¯) o de polaridad N, como
se muestra en las Figura 2.2 (a) y (b), respectivamente. En nitruros del
grupo III con estructura WZ, además del plano polar (0001) y la dirección
asociada [0001] que son, la superficie y la dirección de crecimiento más
usadas, existen otros planos como: los planos m y a que son no polares y
el r que es semi-polar, representados esquemáticamente en la Figura 2.3.
En materiales con la estructura WZ, cualquier esfuerzo aplicado a la
estructura que modifique la relación c/a inducirá una polarización a lo
largo del eje c, que se denomina polarización piezoeléctrica (P¯pz) [81].
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Figura 2.3: Esquema de los planos no polares (plano-a y plano-m), plano semi-polar
(r) y plano polar (c) de la WZ.
En el diseño de dispositivos basados en nitruros del grupo III, es clave
tener en cuenta los efectos de P¯esp y P¯pz [74, 77]. En heteroestructuras
la discontinuidad de la polarización da lugar a una densidad de carga de
polarización en las intercaras de la heteroestructura. Los campos piro y
piezoeléctricos en los pozos cuánticos de In1−xGaxN de los LEDs verdes
crecidos en la dirección polar producen la separación espacial de electrones
y huecos, causando una reducción considerable de la recombinación radia-
tiva. Debido a su importancia tecnológica, existe una gran actividad en la
investigación sobre el crecimiento en direcciones semipolares y no-polares
para reducir la separación espacial de carga [82, 83].
2.2. Propiedades vibracionales
Los modos normales de vibración de un cristal, también conocidos como
fonones [84] afectan a sus propiedades térmicas, eléctricas y ópticas. Las
técnicas experimentales que suelen emplearse para la caracterización de
fonones son la dispersión inelástica de neutrones, la espectroscopia de
absorción IR y la espectroscopia de dispersión Raman (RS), del inglés
“Raman scattering spectroscopy”. Esta última es la que se ha utilizado en
este trabajo. Los fundamentos básicos de la dispersión Raman se explican
en la Sección 3.1.
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Figura 2.4: Esquema de los desplazamientos atómicos de los modos vibracionales de
los fonones ópticos en el punto Γ para cristales con estructura WZ
El número de modos normales de vibración propagándose en una di-
rección determinada del cristal en un cristal que tenga s átomos en la
celda primitiva será 3s. Tres modos serán acústicos y los restantes 3s-
3 ópticos [85]. En los materiales con estructura WZ, s=4, por tanto,
tendrán 3 modos acústicos y 9 modos ópticos. Como se vio en la sec-
ción anterior, la estructura de la WZ pertenece al grupo espacial C46v lo
que implica que bajo operaciones de simetría del cristal los diferentes
modos vibracionales en el punto Γ de la zona de Brillouin tienen las si-
guientes representaciones irreducibles [86]: Γac+Γop= [A1(z)+ E1(x ,y)]ac+
[A1(z)+E1(x,y)+2B1+2E2]op. Las letras entre paréntesis describen la
dirección de polarización del fonón (dirección de vibración de los átomos
de la celda unidad); si ésta es paralela a la dirección de propagación del
fonón se dice que el fonón es longitudinal, si es perpendicular se dice que
es transversal. En la Figura 2.4 se muestran los esquemas de los despla-
zamientos atómicos de los modos de vibración ópticos en la estructura
de la WZ en el punto Γ [87]. En los modos de vibración representado
por B1 y E2 los iones del mismo elemento oscilan en oposición de fase
de modo que su desplazamiento no genera momento dipolar, por lo que
recibe el nombre de fonones no polares. Los modos E2 y los B de la misma
simetría se mezclan dando lugar a E2h, E2l y Bh, Bl, respectivamente,
con el subíndice h para los modos de frecuencias más altas, del inglés
“high”, y l para los modos de frecuencias más bajas, del inglés “low”. Los
modos E2 son modos activos en espectroscopia Raman, sin embargo los
modos B1 no son activos ni en espectroscopia Raman ni de absorción IR,
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por lo que se conocen como modos silenciosos. En los modos de vibración
representados por A1 y E1 los iones de la celda unidad del grupo III
oscilan en la misma dirección que los del N pero en sentidos opuesto, esto
da lugar a undipolo eléctrico oscilante que polariza la celda unidad, por
lo que se conocen como fonones polares. Estos modos son activos tanto
en espectroscopia Raman como en absorción IR. En cristales no centrosi-
métricos, como es el caso, los desplazamientos atómicos de los fonones
LO crean un campo eléctrico de largo alcance, que no existe para los
modos TO. Consecuentemente, las frecuencia de los fonones LO es mayor
que la de los modos TO. Este desdoblamiento de las frecuencias de los
modos ópticos TO y LO se conoce como frequency splitting [85, 88]. Las
frecuencias de fonones LO y TO están relacionadas con la permitividad
dieléctrica del material a través de la relación de Lyddane-Sachs-Teller
[89].
La variación de la frecuencia del fonón con el vector de ondas (ω(q)) se
conoce como relación de dispersión [85]. Las relaciones de dispersión de
fonones pueden obtenerse experimentalmente por dispersión de neutrones
[90] y por dispersión inelástica de rayos X [91] y de forma teórica simulando
la dinámica de red en base a distintos métodos de cálculo: ab initio [92],
modelo de enlace de carga adiabático [93] o un modelo fenomenológico
basado en potenciales interatómicos por pares e interacción de Coulomb
de ion rígido [94]. En las Figuras 2.5 (a) y (b) se muestran las curvas de
dispersión de fonones del InN y del GaN a lo largo de la direcciones de
alta simetría junto con la densidad de estados (DOS), del inglés “density
of states”, de los fonones calculadas teóricamente [94, 95]. En los dos
materiales las relaciones de dispersión de fonones tienen dos regiones de
frecuencias separadas por un gap. En la Tabla 2.1 se recogen los valores
típicos de las frecuencias de los fonones del InN y del GaN con estructura
WZ en el punto Γ.
En semiconductores con la estructura de la WZ sólo se observan fono-
nes longitudinales o transversales puros si su dirección de propagación
coincide con la de los ejes principales del cristal. Para otras direcciones de
propagación la frecuencia de los modos polares muestra una dependencia
angular que da lugar a una mezcla de modos conocida como quasi-modos
[101]. Como se vio en la Sección 2.1 en materiales uniaxiales el carácter
polar de los modos LO viene dado por el campo electrostático de largo
alcance que acompaña las vibraciones LO, mientras que los modos TO no
2.2 Propiedades vibracionales 23
E1(LO)600
700
800
B
A1(LO)E1(LO)A1(LO)
(a) (b)
A1(TO)c m
- 1
)
400
500
500
600
c m
- 1
)
Eh2
A1(TO) E1 (TO)
B
Eh2
E1 (TO)
Bc u
e n
c i
a  
( c
300
300
400
c u
e n
c i
a  
( c
B
El2
F r
e c
100
200
100
200F r
e c
El2
 K M  A H L A  K M  A H L A0 0
Figura 2.5: Curvas de dispersión calculadas para InN e GaN (WZ), suponiendo
material masivo, junto con las densidad de estados de fonones (a) y (b) respectivamente.
Material Low (TO) High (LO)
E2 B1 A1 E1 E2 B1 A1 E1
InN [96] 87 200 480 476 488 540 580 570
InN [97] 87 220 448 476 488 565 586 593
InN [98] 490.1 585.4
InN [92] 83* 225* 443* 467* 483* 576* 586* 595*
InN [99] 93* 202* 443* 470* 492* 568* 589* 605*
GaN [100] 144 319* 531.8 558.8 567.6 728* 734 741
Tabla 2.1: Frecuencias típicas de los fonones a T=300K (en cm−1) para el InN y el
GaN con estructura WZ obtenidos experimentalmente, excepto los marcados con * que
han sido calculados.
son polares, o no generan campo eléctrico, sólo tienen la contribución de
corto alcance. Los desdoblamientos de las ramas fonónicas dependen de
cuál de las dos interacciones sea la dominante en el cristal. Si las fuerzas
electrostáticas de largo alcance dominan sobre la anisotropia del cristal la
separación LO-TO es mayor que la A1-E1. En este caso, si la dirección
de propagación del fonón no es estrictamente paralela o perpendicular
a algún eje del cristal pueden observarse en los espectros Raman modos
longitudinales o transversales de simetrías A1 y E1 mezcladas, que se
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conocen como modos quasi-LO o quasi-TO, respectivamente [102]. La
contribución de las simetrías A1 y E1 a los modos anteriores viene dada
por [101]:
ω2Q(LO) = ω2A1(LO) cos
2 θ + ω2E1(LO) sin
2 θ, (2.1)
ω2Q(TO) = ω2E1(TO) cos
2 θ + ω2A1(TO) sin
2 θ, (2.2)
donde ωQ(θ) denota la frecuencia del modo mezcla, θ es el ángulo entre
el eje c y la dirección de propagación del fonón y ωA1 y ωE1 son las
frecuencias de los modos A1 y E1 puros, respectivamente.
2.2.1. Fonones en aleaciones de In1−xGaxN
Las aleaciones de semiconductores se forman, en general, por sustitución
de átomos por especies atómicas de valencia idéntica. Esto tiene efectos
importantes tanto en la estructura electrónica como en la dinámica de
la red. En una aleación III-V ternaria ideal (A1−xBxC) los átomos del
grupo V (C) ocupan todas las posiciones de los aniones, mientras que
los átomos del grupo III (A y B) comparten las posiciones del catión de
manera aleatoria con una relación de proporcionalidad (1 − x):x [103].
El comportamiento del los fonones ópticos en el punto Γ de aleaciones
ternarias (A1−xBxC) prácticamente aleatorias se clasifica en tres clases
[104, 105]:
Comportamiento de modo único: Para cada fonón, la aleación pre-
senta un único modo, de frecuencia intermedia que varía continua
y linealmente con la fracción molar x de la aleación, reflejando las
vibraciones promedias de un cristal.
ω
A1−xBxC
λ = (1− x)ωACλ + xωBCλ , (2.3)
donde λ= A1, E1, E2 y B1. Los fonones de In1−xGaxN pertenecen
a esta clase.
Comportamiento de dos modos: Para cada fonón (LO o TO) la
aleación tiene dos modos de vibración que comparten la misma
simetría, sus frecuencias se encuentran cercanas y evolucionan de
manera aproximadamente proporcional a la fracción molar de sus
componentes hacia las frecuencias de los binarios (AC, BC).
2.2 Propiedades vibracionales 25
Comportamiento de modo impureza I: Para cada fonón polar, hay
un modo LO, un TO y uno de frecuencia intermedia I, denominado
modo impureza; el modo es una mezcla del TO de uno de los binarios
y el LO del otro.
La aleación que se estudia en este trabajo pertenece a la primera clase.
En la Figura 2.6 se muestra la evolución del los modos ópticos en una
aleación de In1−xGaxN en función de su composición [105, 106].
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Figura 2.6: Frecuencias de los fonones para una aleación de In1−xGaxN con estructura
WZ en función de x. La figura ha sido adaptada de [105]. La líneas continuas y
discontinuas representan los valores de los distintos modos de vibración obtenidos
teóricamente. Los datos experimentales se obtuvieron experimentalmente en diferentes
trabajos: los cuadrados de [107], los triángulos (comunicación privada de [105]), las
circunferencias de [104], y los círculos de [95, 108].
2.2.2. Efectos de la deformación en las propiedades
vibracionales
Dentro del límite elástico la deformación de un cristal, representada por
el tensor de deformaciones, kl, está relacionada con el esfuerzo (tensión)
σij que la origina por la ley de Hooke:
σij =
∑
k,l
Cijklkl i,j,k,l = x, y, z , (2.4)
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donde Cijkl es el tensor de las constantes elásticas. Las componentes del
tensor de esfuerzo σij corresponden a una fuerza en la dirección i aplicada
a la unidad de área del plano normal a la dirección j [85]. Debido a las
propiedades de simetría de los tensores σij y kl, el tensor Cijkl de rango
cuatro puede reducirse a una matriz 6×6 utilizando la notación de Voigt
(xx→1, yy →2, zz →3, yz,zy →4, zx,xz →5, xy,yx→6) [85, 109]:
σi =
∑
j
Cijj i,j,= 1,...,6. (2.5)
La matriz 6×6 de las constantes elásticas Cij para cristales con estruc-
tura WZ viene dada por:

σxx
σyy
σzz
σyz
σzx
σxy

=

C11 C12 C13 0 0 0
C12 C11 C13 0 0 0
C13 C13 C33 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 (C11 − C12)/2


xx
yy
zz
yz
zx
xy

(2.6)
Los valores de las constantes de los nitruros del grupo III pueden consul-
tarse en [109, 110]
Las deformaciones que sufre un cristal cambian las posiciones de equi-
librio de los átomos y por tanto afectan a la dinámica de la red. En
general, la frecuencias de los fonones de un cristal con estructura WZ
deformado se desplazan o se desdoblan con respecto a las del cristal
libre de deformación. En el límite de deformación lineal, el cambio de las
frecuencias de los modos vibración de los fonones ópticos en el punto Γ
se relacionan con la deformación por:
∆ω(Aλ) = a(Aλ)(xx + yy) + b(Aλ)zz (2.7)
y
∆ω(Eγ) = a(Eγ)(xx + yy) + b(Eγ)zz ± c(Eγ)
√
(xx − yy)2 + 42xy,
(2.8)
donde λ=1 y γ=1,2, los coeficientes a(Aλ,Eγ), b(Aλ,Eγ) y c(Eγ) son los
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potenciales de deformación de los fonones (PDP), del inglés “phonon
deformation potentials” [106].
2.3. Propiedades ópticas y electrónicas
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Figura 2.7: Bandas de energía del InN(a) y del GaN(b) con estructura WZ a lo largo de
varias direcciones de la zona de Brillouin, adaptada de [111] y de [112], respectivamente.
EB denota la energía de estabilización de Fermi, que se explica más adelante.
Las propiedades ópticas y electrónicas de los semiconductores están
determinadas por su estructura electrónica de bandas. A continuación se
describen las estructuras de bandas del InN y del GaN con estructura WZ
para materiales masivos obtenidas teóricamente [111, 112], representadas
en la Figuras 2.7 (a) y (b), respectivamente. Ambos materiales tienen
la banda de energía prohibida directa en el punto Γ. El InN es un semi-
conductor de banda estrecha, su energía ha quedado establecida en la
última década en ∼0.65 eV, tanto teórica como experimentalmente [1].
Previamente el valor aceptado era de 1.9 eV, esta diferencia se atribuye al
efecto de llenado de banda o Burstein Moss debido a la mala calidad de
las muestras. El efecto Burstein Moss se explicará con más detalle en la
Sección 2.3.1. El GaN es un semiconductor de banda prohibida ancha de
energía 3.42 eV [2, 3]. Para las aleaciones de In1−xGaxN la energía de la
banda prohibida en función de x queda descrita por la siguiente ecuación
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[113]:
EIn1−xGaxN = EIn(1− x) + EGax+ b(1− x)x (2.9)
donde b se conoce como bowing parameter (1.43 eV) [114]. En la Figura 2.8
se muestra la variación de la banda prohibida en función del Ga que predice
la ecuación anterior junto con resultados obtenidos experimentalmente.
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Figura 2.8: Bandas prohibidas de aleaciones de InGaN e InAlN en función de las
composiciones a temperatura ambiente. Las líneas son el ajuste de las energías e la
banda prohibida utilizando como bowing parameters 1.4eV para el InGaN y 3.0 para
el InAlN [113].
De la estructura de bandas de estos materiales también puede deducirse
la masa efectiva de los electrones (m∗e) en el punto Γ, definida como
la inversa de la curvatura de la banda de conducción en dicho punto.
La banda de conducción del InN cerca del punto Γ es fuertemente no
parabólica, como se espera en semiconductores de banda estrecha [4,
113, 115]. Una baja m∗e se traduce en una movilidad (µe) y velocidad de
arrastre (vD) de los electrones alta, propiedades muy apropiadas para
la fabricación de dispositivos de alta frecuencia. La extrapolación de
resultados experimentales a densidades de portados bajas, teniendo en
cuenta la no parabolicidad de la banda, lleva a una m∗e=0.07m0 en el
borde de absorción [116]. En las Figuras 2.7 (a) y (b) también se muestra
la energía de estabilización de Fermi (EFS), del inglés Fermi stabilization
energy [113], conocida como nivel de neutralidad de carga (CNL), del
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inglés charge neutrality level, o branch point energy (EB). La EB en un
semiconductor se calcula a partir de la estructura de bandas del material
masivo promediando la energía de la banda prohibida pesada con la
densidad de estados en toda la zona de Brilloun [111]. En la mayoría
de semiconductores se encuentra en el interior de la banda prohibida
como en el GaN, para el que EB se encuentra en torno a 2.50 eV por
encima del máximo de la banda de valencia (VBM), del inglés “valence
band maximum” [117]. Sin embargo, en el InN debido a lo especialmente
bajo que se encuentra el mínimo de la banda de conducción (CBM), del
inglés “conduction band minimum”, la EB está localizada en la banda
de conducción, en torno a 1.8 eV por encima del VBM , es decir 1.1 eV
por encima del CBM. Esto explica, por otro lado, la propensión de la
conductividad tipo n en el InN [118], ya que cualquier tipo de impureza
o defecto del cristal tiene comportamiento de dador. El origen de este
tipo de conductividad está todavía sometido a debate [119]. Algunos
estudios apuntan a los estados dadores que se crean de la incorporación
no intencionada de impurezas de oxígeno e hidrógeno [120]. En [121] se
recoge una revisión de la posibles causas de la conductividad de tipo n
del InN.
2.3.1. Efecto Burstein-Moss
El aparente desplazamiento a energías más altas que sufre el borde de
absorción de un semiconductor de tipo n degenerado como consecuencia de
que todos los estados cercanos al mínimo de la banda de conducción estén
ocupados se conoce como efecto Burstein-Moss o de llenado de banda. En
la Figura 2.9(a) se ha insertado un diagrama de bandas para representar
dicho efecto. El borde de absorción óptico de un material degenerado
tipo n implica transiciones verticales desde la banda de valencia llena
hasta el nivel más bajo de la banda de conducción. En el primer caso del
diagrama, la gran densidad de electrones llena los estados de la banda
de conducción hasta la energía etiquetada como EAF . Por lo tanto, el
borde de energía de absorción óptica para este caso será la energía para
la transición vertical indicada como EAabs. En el segundo caso, la densidad
de electrones que llena la banda de conducción es más alta alcanzando
una energía EBF . La energía del borde de absorción óptica está etiquetada
como EBabs, la cual es más alta que la primera. Este fenómeno se tuvo
30 Propiedades. . . y crecimiento de nanohilos de nitruros del grupo III
(a) (b)
)
o r
c i
ó n
 ( e
V
)
A
b s
o
n (cm-3)e
Figura 2.9: (a) Esquema de la banda prohibida de un semiconductor de tipo n
degenerado en el que se representa el incremento de energía de absorción que se mediría
en función de la concentración de electrones libre que llenan la banda de conducción.
EA,BF denotan la energía del nivel más bajo vacío de la banda de conducción para dos
concentraciones de electrones libres diferentes, A y B, y EA,Babs el correspondiente borde
de absorción. (b) Borde de absorción en función de la concentración de electrones libres
para capas de InN sometidas a irradiación de iones (cuadrados) y sin estar sometidas a
radiación de iones (círculos) (Adaptadas de [115]).
en cuenta por primera vez en 1954 para explicar el comportamiento
anómalo del borde de absorción óptico del InSb [122, 123] y también
se ha observado en otros semiconductores de banda estrecha como el
InAs [124]. En el InN la masa efectiva de los electrones en el punto Γ da
lugar a una densidad efectiva de estados pequeña. Como consecuencia,
para concentraciones de electrones relativamente pequeñas el InN se
convierte en degenerado (EF > EC + kBT). Debido al llenado de la
banda de conducción, el borde de absorción medido es más grande que
la banda electrónica prohibida. En la Figura 2.9(b) se muestran datos
experimentales de la energía del borde de absorción en función de la
concentración de electrones libres para capas de InN (círculos). Los datos
de InN irradiado con iones, en los cuales la concentración de electrones
varió al introducir intencionadamente defectos puntuales también están
incluidos (cuadrados). La línea discontinua representa el desplazamiento
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de Burstein-Moss calculado, teniendo en cuenta la no parabolicidad de
la masa efectiva de los electrones [4]. El buen acuerdo observado con el
experimento, confirma la existencia del efecto de Burstein-Moss en este
material.
2.3.2. Efectos de superficie
(a) (b)
EF Ec
Ec EFEv
Ev
InN GaN
Figura 2.10: Esquema de EV y EC y en el interior de un NW de InN y de GaN, (a) y
(b), respectivamente, junto con la EF . En (b) se muestra el modelo de recombinación
electrón hueco en un NW de GaN. (Figura adaptada de la Ref. [58]
En las superficies de un cristal la periodicidad se interrumpe y quedan
enlaces sueltos (dangling bonds). Esta situación es energéticamente des-
favorable; así pues, los orbitales no saturados pueden reordenarse entre
ellos (reconstrucción superficial) y/o pueden quedar saturados por una
(mono)capa de átomos adsorbidos en el proceso de difusión. En el InN
esta capa normalmente es una capa de óxido de In (In2O3). El cambio
resultante en la estructura electrónica conduce a los llamados estados
superficiales. El nivel de Fermi de estos estados superficiales puede ser
distinto del nivel de Fermi del volumen del interior de la muestra y suele
estabilizarse cerca de la EB. En la mayoría de semiconductores, EB se
encuentra en la banda prohibida, sin embargo, como se vio en la Sección
2.3, en el InN la EB está 1.1 eV por encima del CBM en el punto Γ, en
consecuencia lo que sucede en el GaN. En equilibrio el nivel de Fermi
tiene que ser el mismo en todo el material, por tanto si la densidad de
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estados superficiales es suficientemente grande el nivel de Fermi quedará
fijo en la superficie próximo a EB, conocido en inglés como Fermi level
pinning, y las bandas de conducción y de valencia se curvarán, efecto
conocido como band bending. En el InN las bandas se curvarán hacia
abajo y en el GaN hacia arriba. Por motivos de neutralidad de carga en
el InN los electrones se acumularán en la superficie induciendo un gas
bidimensional de electrones (2DEG), del inglés “two dimensional electron
gas”, mientras que en el GaN la superficie será una zona de agotamiento
(depletion layer).
Así pues, cerca de la superficie las propiedades ópticas y de transporte
quedan modificadas. Este aspecto es especialmente importante en el
estudio de las propiedades de los NWs ya que en este tipo de estructuras
tiene una relación superficie-volumen muy grande en comparación con
una película. En las Figura 2.10(a) y (b) se muestra un esquema del efecto
de la superficie en un NW de InN y en uno de GaN, respectivamente
[58]. En la Figura 2.11 se muestra en detalle la densidad de estados de
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Figura 2.11: Los bordes de las bandas de valencia y de conducción, (EC y EV líneas
continuas) y la energía del branch point (EB línea discontinua) con respecto al nivel
de Fermi (EF , línea punteada) en la región cercana a la superficie (0001) del InN [125].
Los estados superficiales dadores (Nss se han representado, donde los estados vacío por
encima del nivel de Fermi están cargados positivamente [126]. El perfil de la densidad
de electrones ne(z) también se muestra (línea discontinua) con su correspondiente eje
en el lado derecho (Figura adaptada de [126]).
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electrones y la capa de acumulación en el InN cerca de la región de
la superficie (0001) del InN. El perfil de concentración de electrones se
obtiene resolviendo la ecuación de Poisson numéricamente dentro de la
aproximación de Thomas-Fermi. También se muestra la variación de la
curvatura de las bandas de valencia y de conducción y EB con respecto
al nivel de Fermi.
Estudios teóricos y experimentales establecen que la superficies polares
del InN presentan Fermi level pinning en dichas superficies en la banda
de conducción, dando lugar a acumulación de carga en la superficie [121].
En el caso de superficies no polares, cálculos teóricos predicen la ausencia
del Fermi level pinning en la banda de conducción, a menos que exista
una capa metálica de adátomos [127, 128]. La cuestión sobre si el Fermi
level pinning en las superficies del InN y la capa de acumulación de carga
superficial generada como consecuencia de éste es una propiedad intrínseca
del material o si sólo ocurre bajo ciertas condiciones de reconstrucción de
la superficie está todavía sometida a debate [71].
2.4. Transporte electrónico en NWs de InN
La comprensión del papel que tienen las particulares propiedades elec-
trónicas del InN, vistas en las secciones anteriores, en el transporte
electrónico en NWs de InN es clave en la fabricación de dispositivos. A
continuación se describe brevemente el transporte de electrones en NWs
de InN utilizando el modelo de Drude para relacionar la resistividad con
parámetros microscópicos de la muestra.
La conductividad σ de un material está definida clásicamente como la
contante de proporcionalidad entre la densidad de corriente J¯ y el campo
eléctrico E¯, siendo su inversa la resistividad ρ:
J¯ = σE¯ = E¯/ρ. (2.10)
En el caso de los NWs las magnitudes vectoriales de la ecuación anterior
pueden tratarse como escalares porque para las medidas eléctricas se
generará una corriente desde los extremos de un NW que fluirá a lo largo
de la dirección axial del mismo. En los semiconductores las corrientes
están generadas por el flujo neto de electrones y huecos. La dependencia
de la resistividad con la concentración (n) y la movilidad (µ) de ambos
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portadores de carga viene dada por:
ρ = 1
e(µene + µhnh)
, (2.11)
donde e es la carga de los portadores [129].
El InN es un semiconductor intrínseco de tipo n cuya concentración
de electrones ne excede significativamente la concentración de huecos nh,
por tanto en el InN se cumple la siguiente aproximación:
ρ ' 1
qµene
. (2.12)
En los experimentos de caracterización eléctrica de NW, generalmente,
se aplica una diferencia de potencial V entre entre los extremos de un
NW de longitud L y radio r. El campo eléctrico resultante en el interior
del NW viene dado por E=V/L y da lugar a una corriente I=JA, siendo
A la sección transversal del NW. En lugar de la densidad de corriente J
se mide la corriente I:
ρ = E
J
= AV
IL
= Rpir
2
L
. (2.13)
En los NWs de InN hay que tener en cuenta que existen dos posibles canales
de conducción: el núcleo del NW y la capa acumulación de electrones que
lo rodea [59, 62]. El grosor de la capa de acumulación se desconoce, y por
lo tanto se define una resistividad bidimensional, ρ2D, sustituyendo la
sección transversal por un circunferencia:
ρ2D = R
2pir
L
. (2.14)
La resistencia total del NW, RNW , será la suma de la resistencia del núcleo
del NW y de la capa de acumulación superficial, RN y RS , respectivamente,
conectadas en paralelo. La resistencia normalizada ∆RNW /∆L o su
inversa, la conductancia normalizada g=(∆L/∆RNW ), son parámetros
clave para determinar la diferentes contribuciones a la resistencia del NW.
g = L
RNW
= pi
ρ3D
r2 + 2pi
ρ2D
r. (2.15)
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La ecuación anterior permite cuantificar la importancia relativa de los
dos canales posibles para el transporte [54]. Una dependencia linear en r
sugeriría conducción pura a través de la capa exterior, mientras que una
dependencia cuadrática en r significaría que hay transporte homogéneo a
través de la sección transversal; cualquier situación intermedia indicaría
que ambas contribuciones son importantes.
2.5. Crecimiento por epitaxia de haces
moleculares
El término epitaxia (del griego epi: sobre, taxis:orden) fue introducido
por primera vez en 1928 por Royen [130], y hace referencia al crecimiento
de capas finas que presentan un orden cristalográfico inducido por el
sustrato debido al ajuste entre ambas redes cristalinas a lo largo de la
interfase. Si el material de las láminas es el mismo o distinto que el del
sustrato se distingue entre homoepitaxia y heteroepitaxia.
Las principales técnicas de crecimiento epitaxial empleadas en la obten-
ción de semiconductores III-V de alta calidad son MOCVD y MBE. La
obtención de capas por MOCVD es un proceso de crecimiento que tiene
lugar desde bajas presiones (∼ 20 mbar) a presión ambiente, implicando
flujos complejos de gases de precursores organometálicos e hidruros que
contienen los elementos químicos requeridos. La epitaxia por haces mole-
culares es un proceso de crecimiento en condiciones de ultra alto vacío
(UHV), del inglés “ultra high vacuum”, de láminas de semiconductores
compuestos mediante la reacción de uno o más haces moleculares térmicos
con un sustrato monocristalino a temperatura adecuada [131]. Esta última
es la que se empleó para la obtención de las muestras que se estudian en
esta tesis. Algunas ventajas del MBE frente al MOCVD son:
Disminución notable de impurezas y control sobre el dopaje debi-
do las condiciones de ultra alto vacío en las que se desarrolla el
crecimiento.
Bajos ritmos de crecimiento (típicamente ∼ 0.1-0.5 µm/h), que
permiten muy buen control del grosor de las capas y por tanto
de heteroestructuras abruptas y complejas manteniendo una alta
calidad cristalina.
36 Propiedades. . . y crecimiento de nanohilos de nitruros del grupo III
La posibilidad de analizar in situ el crecimiento del material me-
diante técnicas como espectroscopía de masas o Auger y RHEED,
del inglés “reflection high energy electron diffraction”.
No se utilizan precursores, evitando el riesgo de contaminación con
las partes del precursor que no se usan para el crecimiento.
No se usan productos químicos tóxicos.
Estas ventajas quedaron patentes en el caso del InN, para el que la
mejora de la calidad del material crecido por MBE permitió redefinir el
valor de la banda prohibida [4, 22, 132].
Sin embargo, esta técnica también presenta algunas desventajas, entre
las que se encuentran:
Para evitar la contaminación del material que se crece, cada sistema
MBE suele usarse únicamente para un tipo de materiales (arseniuros,
nitruros, etc.).
Los bajos ritmos de crecimiento hacen que se requieran tiempos
muy largos y que los grosores que se obtienen típicamente mediante
esta técnica sean de unas micras.
Los tiempos de parada del sistema por mantenimiento o avería son
largos.
No es posible procesar muestras en paralelo.
Por tanto, el crecimiento por MBE es muy caro y se emplea mayoritaria-
mente para investigación científica, mientras que el MOCVD se emplea
tanto para la investigación como para producción industrial de dispositivos
optoelectrónicos como LEDs, láseres o transistores de alta velocidad.
Durante el crecimiento estándar por MBE, se forman capas de diferen-
tes compuestos sobre la superficie del sustrato por deposición y posterior
reacción de sus componentes, que alcanzan el sustrato que se encuentra
a alta temperatura, en forma de haces atómicos o moleculares. Una de
las condiciones primordiales durante el crecimiento por MBE es que el
recorrido libre medio de los átomos o moléculas del haz sea mayor que la
distancia de separación entre las fuentes de materiales y el sustrato, de
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Figura 2.12: Esquema de los elementos principales contenidos en la cámara de
crecimiento de un sistema MBE.
modo que no exista una modificación de la direccion del haz de partículas,
ni interacción con impurezas. Para ello, son necesarias condiciones de
UHV, es decir, valores de presión en la cámara de crecimiento del orden
de 10−11 Torr. Con el fin de mantener las condiciones UHV en la cámara
de crecimiento, se utilizan, además de sistemas de bombeo, paneles crio-
génicos alrededor de las paredes del módulo por las que fluye nitrógeno
líquido. Por otro lado, los sistemas de MBE comerciales suelen tener al
menos tres cámaras interconectadas, aisladas una de otra por válvulas de
vacío. Los sustratos se cargan en la primera cámara (precámara) mante-
niendo las otras cámaras aisladas hasta que se alcanza de nuevo el nivel
de vacío adecuado. La segunda cámara se usa para caracterizar in-situ
las muestras crecidas antes de que se contaminen por impurezas externas.
Estas dos precámaras permiten mantener el vacío dentro de la cámara
de crecimiento final siempre por debajo de 10−11 Torr. La geometría y
el tamaño de esta última cámara están diseñadas para garantizar que
los haces llegan al sustrato por transporte balístico. En la Figura 2.12
se muestra un esquema de la típica cámara de crecimiento. Los haces de
metal se obtienen por calentamiento de una fuente sólida de alta pureza.
La fuente sólida se coloca en el interior de las celdas de efusión o celdas
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Knudsen. Estas celdas contienen un crisol hecho de materiales inertes,
normalmente, nitruro de boro pirolítico, quarzo, tungsteno o grafito. Los
flujos de metal están controlados por la temperatura de los crisoles, que
se modifica variando el flujo de corriente eléctrica que atraviesa los fila-
mentos metálicos calefactores, generalmente de Tantalio, incorporados
en los crisoles. La apertura y el cierre de los flujos se realiza median-
te los obturadores presentes en cada celda, y el tiempo y la duración
del pulso abierto-cerrado de cada obturador, determina la cantidad de
material depositado. Los flujos de las diferentes celdas pueden medirse
en unidades de presión equivante (BEP), del inglés “beam” equivalent
pressure. La relación de los flujos de los haces se estima en base a la BEP
de las celdas de efusión, pudiendo utilizarse para determinar el ritmo de
crecimiento en la posición de la muestra o próxima a ésta. Los valores de
BEP suelen encontrarse en las condiciones de crecimiento que se recogen
en la literatura. Las celdas Knudsen están colocadas en una disposición
parabólica en el interior de la cámara de crecimiento y el sustrato se
encuentra en el foco de la parábola imaginaria. El portamuestras en el
que se coloca el sustrato (generalmente hecho de Molibdeno), también
tiene un filamento calefactor incorporado para controlar la temperatura
del sustrato (Ts), ésta ha de ser suficientemente alta como para activar la
migración de las especies adsorbidas en la superficie del mismo y alcanzar
una correcta acomodación de éstas en la red cristalina. Este parámetro es
muy importante para el crecimiento de materiales semiconductores de alta
calidad, por lo que durante el proceso de crecimiento debe controlarse con
la máxima precisión posible. El valor de la Ts varía en función del material
que se quiera crecer, valores típicos para la mayoría de semiconductores
se encuentran entre 300 y 800oC.
En el crecimiento de nitruros se requiere nitrógeno atómico en lugar de
molecular ya que el primero reaccionará más fácilmente que el segun-
do. Para disociar el nitrógeno molecular en el proceso de crecimiento
de nuestras muestras, se utilizó una fuente de radio frecuencia (RF) in-
corporada al sistema MBE que genera un plasma de nitrógeno. Esta
variación del sistema se conoce como PA-MBE, del inglés plasma assisted
MBE. El nitrógeno atómico también puede obtenerse por descomposición
de moléculas de amoniaco por pirólisis sobre el sustrato en ese caso la
modificación del sistema se conoce como amonia-MBE.
El crecimiento por MBE tiene lugar fuera del equilibrio termodinámico
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Figura 2.13: Principales procesos superficiales que tiene lugar en el crecimiento por
MBE: adsorción, difusión, agregación y desorción.
y por tanto, está controlado principalmente por la cinética de los procesos
superficiales. Los principales pasos implicados en el crecimiento por MBE
representados esquemáticamente en la Figura 2.13, son:
Adsorción: los átomos llegan a la superficie pero sin incorporarse a
la red (formación de adátomos).
Difusión: los adátomos se mueven sobre la superficie del sustrato
para alcanzar posiciones de mínima energía.
Agregación: los adátomos se incorporan a la superficie del sustrato
o a la capa de material recién crecida.
Desorción: los átomos que no se han agregado a la red abandonan la
superficie del sustrato (o la muestra) gracias a su alta temperatura.
La dinámica del crecimiento está definida principalmente por la Ts
y la BEP de los diferente elementos. Investigaciones en el crecimiento
de nitruros de grupo III por MBE han determinado que para obtener
nanohilos, también denominados nanocolumnas el crecimiento debe lle-
varse a cabo en condiciones ricas en nitrógeno ya que si la atmósfera
de crecimiento pasa a ser rica en metal se obtienen capas. En 1998 se
realizaron los primeros trabajos sobre el crecimiento de nanohilos III-N
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crecidos por MBE sobre Si(111) y zafiro en ausencia de catalizadores
externos, que mostraron excelentes propiedades ópticas y estructurales
[133, 134]. Determinadas investigaciones sugieren que la formación de
NWs III-N podría implicar un proceso autocatalítico, los NWs nuclearían
y crecerían a partir de una gota del metal del grupo III sobre la superficie
del sustrato [135–137]. Alternativamente, se ha propuesto un modelo de
crecimiento basado en el mecanismo de difusión inducida [138–140]. El
detalle de los mecanismos que inician la formación y el crecimiento de los
NWs está todavía sometido a debate.
Figura 2.14: Sistema de MBE Veeco Gen-II utilizado en el crecimiento de las muestras
estudiadas en esta Tesis.
Los NWs de InN e In1−xGaxN objeto de estudio de esta tesis se crecieron
por PA-MBE en el sistema que se muestra en la Figura 2.14. Es un sistema
Gen-II de Veeco, equipado con celdas de efusión para el suministro de
los metales y una fuente de plasma UNI-Bulb RF en la que el nitrógeno
activo se activa por radio frecuencia.
3 Técnicas experimentales
El objetivo de esta sección es proporcionar los fundamentos de las
técnicas experimentales empleadas en este trabajo. También se describen
los montajes y los equipos experimentales utilizados.
3.1. Espectroscopía Raman
En 1928 Chandrasejara Venkata Raman, profesor de la Universidad de
Calcuta, llevó a cabo experimentos de dispersión de la luz por diferentes
líquidos y gases encontrando en todos los casos que las muestras investiga-
das dispersaban dos tipos de radiación: una radiación de la misma longitud
de onda que la utilizada como excitación y otra con longitud de onda
distinta. Los resultados del trabajo de Raman fueron publicados en la re-
vista Nature bajo el título “Un nuevo tipo de radiación secundaria”[141].
El cambio de longitud de onda en el nuevo tipo de radiación detectada
fue justificado en base a la teoría de la dispersión de la luz por un sistema
con dos niveles de energía cuantizados, desarrollada por Smekal cinco
años antes [142]. En el trabajo de Raman también quedó patente que se
trataba de un efecto muy débil comparado con la dispersión elástica (típi-
camente 10−8 veces menor que la intensidad de la radiación con la que se
excita). Por tanto, pese a que el descubrimiento del efecto Raman supuso
una excelente herramienta para profundizar en el estudio de estructuras
moleculares de líquidos y gases, valiéndole a su descubridor el premio
Nobel de Física de 1930, fue necesario el desarrollo tecnológico de siste-
mas de detección y fuentes de luz adecuadas (principalmente el láser en
1960) para que la espectroscopia Raman se extendiese como herramienta
de caracterización a campos como la materia condensada. Actualmente,
la espectroscopia Raman es una técnica versátil muy extendida en la
investigación de propiedades ópticas, estructurales y electrónicas de los
materiales.
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3.1.1. Fundamentos de espectroscopía Raman
Cuando un haz de luz entra en contacto con un material puede ser
dispersada elásticamente (dispersión Rayleigh) por inhomogeneidades
estáticas (dislocaciones, vacantes, etc.) o inelásticamente por excitaciones
elementales del material (fonones, plasmones, magnones, fluctuaciones de
densidad de carga, etc.). La dispersión inelástica por fonones acústicos se
conoce como dispersión de Brillouin, mientras que la dispersión inelástica
por otras inhomogeneidades dinámicas como fonones ópticos y plasmones
se conoce como dispersión Raman.
Los procesos inelásticos están gobernados por la leyes de conservación
de la energía y el momento. Consideremos un haz de luz monocromático de
frecuencia ωL incidiendo sobre un medio cuyo índice de refracción es η(ωL),
la magnitud del vector de propagación, k¯L, es |k¯L| = ωLη(ωL)/c. Debido
a la dispersión, una fracción de los fotones incidentes son aniquilados
con la creación de un fotón dispersado, el vector de propagación de la
luz dispersada es k¯S , con |k¯S | = ωSη(ωS)/c. La frecuencia y el vector
de ondas de dispersión, ω y k¯, respectivamente, satisfacen las siguientes
relaciones [143]:
ωS = ωL ± ω (3.1)
y
k¯S = k¯L ± k¯. (3.2)
En el caso de que la muestra sea un cristal ideal, es decir, un material
que tenga una simetría de traslación perfecta, el vector de onda que se
asocia a las excitaciones elementales que producen la dispersión k¯ es q¯,
también conocido como momento del cristal, y su frecuencia, ωq, sigue
unas relaciones de dispersión, tal y como se vio en la Sección 2.2. En un
proceso de dispersión de primer orden, es decir en el que sólo participa una
única excitación (un único fonón) la conservación del momento se traduce
en el requerimiento de que el vector de onda de la dispersión es igual al
vector de onda de la excitación k¯=q¯. Del mismo modo la conservación de
la energía implica que ω=ωq. El signo positivo en la ecuaciones (3.1) y
(3.2) correspondería a la emisión de una excitación elemental y se conoce
como dispersión de Stokes, mientras que el signo negativo corresponde
a la absorción de una excitación elemental y se conoce como dispersión
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anti-Stokes.
En base a la conservación del momento se deduce la magnitud del
vector de ondas dispersado y su orientación. La Figura 3.1, muestra tres
geometrías distintas en las que pueden llevarse a cabo experimentos de
dispersión Raman. Como puede verse los vectores de onda más grande
y más pequeño se obtienen, respectivamente, en las configuraciones que
se se conocen como geometría de la dispersión hacia adelante (θo = 0) y
geometría de retrodispersión (θ=180o). El valor máximo |q¯| se alcanzará
en geometría de retrodispersión y será el siguiente:
|q¯max| = [η(ωL)ωL + η(ωS)ωS ]1/c (3.3)
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Figura 3.1: (a) Esquema de los vectores de onda de la luz incidente, dispersada y de la
excitación en un proceso de dispersión inelástica de la luz (b) Diagrama de dispersión
inelástica de la luz para tres geometrías distintas en función del ángulo de dispersión θ.
Insertando valores experimentales típicos, energías de excitación en el
visible en la ecuación (3.3), |k¯max| 6105 cm−1, siendo este valor unos
tres órdenes de magnitud menor que la extensión de la zona de Brillouin,
2pi/a0 ≈ 108cm−1. Por este motivo en los procesos de dispersión de
primer orden en los que se conserva el vector de ondas sólo se accede a
excitaciones elementales muy próximas al punto Γ de la zona de Brillouin.
Para procesos de orden superior, las ecuaciones de conservación de la
energía y el momento son:
ωS = ωL ±
∑
ωi (3.4)
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y
k¯S = k¯L ±
∑
k¯i, (3.5)
donde la suma se expande sobre todas las excitaciones elementales en la
dispersión. Por lo que en un proceso de orden superior los vectores de
onda de la excitaciones elementales pueden ir desde cero hasta valores en
el límite de la zona de Brillouin.
Cabe destacar que las ecuaciones de conservación deben modificarse en
determinados casos, como en cristales imperfectos, en sólidos en los que
no presentan simetría de traslación (como aleaciones y sólidos amorfos) y
en cristales opacos a la luz dispersada. Una explicación más detallada se
encuentra en [144].
Descripción Macroscópica
La dispersión inelástica de la luz en un medio puede explicarse desde
un punto de vista macroscópico utilizando la teoría clásica del electromag-
netismo. Cuando una onda electromagnética plana (3.7) interacciona con
un medio dieléctrico infinito induce una polarización en el medio dada
por (3.6),
P¯ (r¯,t) = 0←→χ (k¯i,ωi)E¯i(k¯i,ωi)ei(k¯ir¯−ωit), (3.6)
E¯(r¯,t) = E¯i(k¯i,ωi)ei(k¯ir¯−ωit), (3.7)
donde←→χ (k¯i,ωi) es la susceptibilidad dieléctrica del medio. La susceptibili-
dad eléctrica puede estar modulada por diferentes excitaciones elementales.
En el caso de los fonones, es decir, modos normales de las vibraciones
atómicas en el cristal cuantizados con vector de onda q¯ y frecuencia ωq,
éstas excitaciones elementales pueden representarse como:
Q¯(r¯,t) = Q¯(q¯,ωq)ei(q¯r¯−ωqt), (3.8)
donde la coordinada normal Q representa el desplazamiento del fonón.
Dado que las frecuencias características de la radiación incidente, las
cuales determinan ←→χ (k¯i,ωi), son mucho mayores que la frecuencia ωq, la
susceptibilidad puede expandirse en serie de potencias del desplazamiento
del fonón Q¯(r¯,t). Esta aproximación se conoce como aproximación adia-
bática o cuasi-estática, de la que sólo consideraremos significativos los
términos hasta primer orden:
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←→χ (k¯L,ωL,Q) =←→χ 0(k¯L,ωL) + ∂
←→χ (k¯L,ωL)
∂Q(r¯,t)
∣∣∣∣∣
0
Q(r¯,t). (3.9)
Si sustituimos la ecuación anterior en (3.6) la polarización del medio
puede expresarse como:
P¯ (r¯,t,Q) = P¯0(r¯,t) + P¯in(r¯,t,Q), (3.10)
donde
P¯0(r¯,t) = 0←→χ 0(k¯L,ωL)E¯i(k¯i,ωi)ei(k¯ir¯−ωit) (3.11)
es la polarización vibrando en fase con la radiación incidente y correspon-
de a la luz dispersada elásticamente (dispersión Rayleigh). El término
P¯in(r¯,t,Q) es el responsable de la dispersión inelástica, así que para que
exista dispersión Raman debe ser distinto de cero. Como se ve en la
expresión (3.12) la polarización inelástica inducida incluye las dos ondas
de polarización que dan lugar a dispersión Raman Stokes y anti-Stokes.
P¯in(r¯,t, Q) = 0
∂←→χ (k¯L,ωL)
∂Q(r¯,t)
∣∣∣∣∣
0
Q¯(q¯,ωq)Ei(k¯i,ωi)ei[(k¯i±q¯)r¯−(ωi±ωq)t].
(3.12)
La frecuencia del fonón implicado en la dispersión es igual a la diferencia
entre la frecuencias de la radiación incidente ωi = ωL y la dispersada ωS ,
dicha variación se conoce como frecuencia Raman o corrimiento Raman
(en inglés, “Raman shift”). El corrimiento Raman se mide en números
de onda (1/λ) donde 1 cm−1≈ 0.124 meV. Cabe mencionar que si en la
ecuación (3.9) se tienen en cuenta los términos de orden superior de la
expansión en serie de potencias de χ, se obtienen dispersión Raman de
segundo orden o Raman overtones.
La intensidad de la dispersión Raman puede calcularse como el promedio
de la potencia radiada por las polarizaciones inducidas, P¯in(r¯,t,Q), por
unidad de ángulo sólido y cumple la siguiente relación:
Id ∝ ω4d
∣∣∣∣∣e¯L · ∂←→χ (k¯L,ωL)∂Q(r¯,t)
∣∣∣∣∣
0
Q¯(q¯,ωq) · e¯S
∣∣∣∣∣
2
. (3.13)
Introduciendo el vector unitario paralelo al desplazamiento del fonón
como Qˆ = Q¯/|Q¯| la relación anterior puede reescribirse como [84]:
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Id ∝ ω4d
∣∣∣∣∣e¯L · ∂←→χ (k¯L,ωL)∂Q(r¯,t)
∣∣∣∣∣
0
Qˆ · e¯S
∣∣∣∣∣
2
, (3.14)
donde:
∂←→χ (k¯L,ωL)
∂Q(r¯,t)
∣∣∣∣∣
0
Qˆ = <, (3.15)
conocido como tensor Raman. Las intensidades de la radiación de Stokes y
anti-Stokes no son necesariamente de la misma intensidad, en realidad la
intensidad depende de la temperatura. Este aspecto sólo puede abordarse
desde un tratamiento mecanocuántico del proceso de dispersión de la
luz. La dispersión Raman Stokes surge de transiciones desde un estado
vibracional fundamental a un estado vibracional de menor energía (emisión
de un fonón), mientras que la dispersión anti-Stokes sucede en sentido
contrario (absorción de un fonón). Esta última es menos probable ya
que para que suceda es necesario que el cristal esté inicialmente en un
estado excitado. Las ecuaciones (3.13) y (3.14) deben multiplicarse por un
factor (nB+1) cuando se trate de la contribución de Stokes y nB para la
dispersión Raman anti-Stokes. El término nB es el factor de Bose-Einstein
[145]. Por tanto, la intensidad de la dispersión Raman Stokes será mayor
que la anti-Stokes y es la que generalmente se estudia en espectroscopia
Raman. En la Figura 3.3 se representa un diagrama de la dispersión de
la luz Rayleigh, Raman Stokes y Raman Anti-Stokes en función de la
frecuencia.
Reglas de Selección Raman
La dependencia de la intensidad de la dispersión Raman con las po-
larizaciones e¯L y e¯S es lo que se conoce como reglas de selección. El
tensor Raman introducido en la ecuación (3.15) contiene información de
la simetría del cristal, por tanto las reglas de selección son distintas para
cada grupo cristalino En cristales con estructura WZ los tensores Raman
para la dispersión por fonones ópticos por potencial de deformación son
los siguientes [88]:
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Figura 3.2: Diagrama de las dispersiones de la Rayleigh, Raman Stokes y Raman
Anti-Stokes en función de la frecuencia de la luz.
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(3.16)
Las direcciones de polarización de los modos A1 y E1 se indican entre
parentesis.
Las reglas de selección Raman se obtienen a través del producto |e¯L ·< ·
e¯S |2 para cada uno de estos tensores y las diferentes configuraciones de e¯L
y e¯S . La notación más extendida para la geometría de la dispersión y la
configuración de la polarización es la notación de Porto ~kL(~eL,~eS)~kS . Para
simplificar la notación, las polarizaciones de la luz (~eL,~eS) y las direcciones
de propagación (~kL,~kS) se toman a lo largo de los ejes cristalográficos. En
el caso de la estructura WZ, la dirección z es paralela al eje c. Entonces,
x e y están contenidos en el plano perpendicular al eje c. En la Tabla 3.1
se recogen las reglas de selección para la WZ.
Lo que acabamos de ver se basa en la suposición de que |q¯| ≈ 0.
En condiciones de resonancia para fonones polares que involucren la
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Tabla 3.1: Reglas de selección para dispersión Raman permitida por fonones ópticos
en la WZ.
Geometria de dispersión Modos Raman
z(x,x)z¯ A1(LO), E2
z(x,y)z¯ E2h
x(y,y)x¯ A1(TO), E2
x(y,z)x¯ E1(TO)
x(z,z)x¯ A1(TO)
x(y,z)y¯ E1(LO), E1(TO)
interacción de Fröhlich esto puede dejar de cumplirse [145].
Descripción microscópica
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Figura 3.3: Diagrama de las dispersiones de Rayleigh, Raman Stokes y Raman
Anti-Stokes.
La dispersión Raman de primer orden en sólidos puede describirse en
base a la mecánica cuántica como un proceso de tercer orden en teoría
de perturbaciones. Desde este punto de vista la dispersión Raman tiene
lugar a través de tres eventos cuánticos distintos, que se esquematizan en
la Figura 3.3:
El fotón de luz incidente ωL excita al semiconductor de su estado
3.1 Espectroscopía Raman 49
fundamental |i〉 a un estado intermedio |α〉, creando un par electrón-
hueco.
El par electrón-hueco es dispersado a otro estado via la emisión
de un fonón, este estado intermedio lo denotamos como |β〉 si su
energía ha disminuido en la energía del fonón ~ωq (dispersión de
Stokes) o (|β′〉) si su energía ha aumentado en la energía del fonón
~ωq.
El par electrón-hueco en |β〉 se recombina radiativamente dando
lugar a la emisión de un fotón ωs, quedando el semiconductor en su
estado fundamental inicial |i〉.
Los tres pasos implicados en la dispersión Raman pueden tener lugar
en distinto orden, dando lugar a seis combinaciones posibles, éstas se
representan mediante diagramas de Feynman. Como ejemplo se muestra
en la Figura 3.4 el diagrama de Feynman de una combinación posible para
la dispersión Raman Stokes por un fonón. El diagrama de Feynman en el
que el hueco emite el fonón es equivalente, las otras cuatro contribuciones
son despreciables cerca de resonancia.
Figura 3.4: Diagrama de Feynman para un proceso de dispersión Raman de primer
orden, el cuál corresponde para la contribución más dominante en caso de dispersión
Raman Resoanante (RRS).
Como se acaba de ver, los portadores de carga median en la dispersión
Raman por fonones aunque permanecen invariables tras el proceso global.
La energía se conserva para el proceso global, por tanto, los estados del
par electrón-hueco implicados pueden ser virtuales. El vector de ondas
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debe conservarse en la interacción entre el fotón y el portador de carga
[84].
Las interacciones que dan lugar a la dispersión Raman estarán conte-
nidas en las siguientes contribuciones: la interacción electrón-radiación
(He−R), responsable de la destrucción y creación de fotones y la interacción
electrón-fonón (He−f ), que describe la dispersión de un par electrón-hueco
debido a la emisión o absorción de un fonón, [146].
HI = He−R +He−f (3.17)
La probabilidad de que tenga lugar la dispersión Raman por un fonón
determinado en un sistema en un estado inicial |i〉 a un estado final |f〉
puede derivarse aplicando la regla de oro de Fermi a todos los procesos
de tercer orden en teoría de perturbaciones implicados en la dispersión
Raman. El desarrollo en profundidad del cálculo escapa del objetivo de
este apartado, pero puede encontrarse en [84]. A continuación, se muestra
la expresión de la probabilidad de dispersión Raman por un fonón para
la secuencia que se ha mostrado en la Figura 3.4:
Pf (ωd) = 2pi~
∑
i,f
∣∣∣∣∣∑α,β 〈f |He−R(ωS)|β〉〈β|He−f (ωq)|α〉〈α|He−R(ωi)|i〉[~ωi−(Eα−Ei)][~ωi−~ω0−(Eβ−Ei)]
∣∣∣∣∣
2
×δ[~ωi − ~ωq − ~ωs]
(3.18)
Interacción electrón-radiación y electrón-fonón
El Hamiltoniano de la interacción electrón-radiación, He−R, utilizando
el formalismo de la segunda cuantización, en procesos lineales, viene dado
por [147]:
He−R =
e
mc
N∑
j=1
A¯(r¯j) · ˆ¯pj , (3.19)
donde la suma se extiende sobre los N electrones del cristal, pj es el
operador momento del electrón j, e y m son la carga y la masa del
electrón libre, respectivamente, y A¯ es el potencial vector asociado al
campo de radiación. Esta interacción inducirá transiciones entre un estado
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inicial y otro final siempre que la amplitud de probabilidad del proceso
sea distinta de cero, es decir , si
〈i|He−R|f〉 6= 0. (3.20)
De esta condición se deducen la reglas de selección que rigen estas transi-
ciones.
El Hamiltoniano de interacción electrón fonón He−f en cristales polares
puede separarse en dos contribuciones de distinto origen. Una contribu-
ción de corto alcance que se debe al cambio en la estructura de bandas
electrónica consecuencia de la deformación intrínseca de la celdilla unidad
y que recibe el nombre de potencial de deformación, HDP :
HDP = Dn,k(u/a0), (3.21)
donde Dn,k es la matriz correspondiente al potencial de deformación
de un fonón óptico para la banda de energía indexada por n y k, a0
es la distancia entre dos átomos de la celda unidad primitiva y u el
desplazamiento relativo de los átomos asociados con el fonón óptico en el
punto Γ [148]. La otra contribución se conoce como interacción electrón-
fonón de Fröhlich. En cristales polares los fonones longitudinales ópticos
(LO) dan lugar a un desplazamiento relativo de las cargas opuestas y por
tanto a campo eléctrico macroscópico. La interacción de Coulomb entre
dicho campo con los electrones da lugar a la interacción de largo alcance
conocida como interacción de Fröhlich, HFr.
HFr =
∑
q
(iCF /q){c+q e[i(q¯·r¯−ωLOt)] − cc.}, (3.22)
donde CF es el coeficiente de Fröhlich y está dado por:
CF = e[2pi~ωLO(−1∞ − −10 )]1/2 (3.23)
La evaluación de la interacción de Fröhlich entre dos estados electrónicos
i y j puede expresarse en términos de elementos de matriz como:
〈n+ 1, i|HFr|n, j〉 ∝ 〈i|q¯ · p¯|j〉(1− δij) + CF δij|q¯| (3.24)
El primer término de la ecuación (3.24) será distinto de cero únicamente
si los estados inicial y final pertenecen a distintas bandas, se conoce, por
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tanto, como término de dispersión interbanda o electro-óptica (EO) porque
el acoplamiento de dos bandas distintas está mediado a través del campo
eléctrico del fonón LO dispersado. El segundo término de la ecuación
(3.24) sólo contribuirá en caso de que los estados final e inicial pertenezcan
a la misma banda de energía, es lo que se conoce como la dispersión de
Fröhlich intrabanda o prohibida (F). Cabe destacar que esta interacción
depende del vector de ondas como q−1. En principio, diverge a medida que
q se aproxima a 0. Un análisis de la contribución a la dispersión Raman
de la interacción de Fröhlich intrabanda muestra que la singularidad
desaparece dando lugar a una contribución proporcional a q, la cual sería
cero por definición en la aproximación dipolar y estaría, por lo tanto,
prohibida. Este término es el responsable de la llamada dispersión LO
prohibida, en condiciones de resonancia puede producir eficiencias de
dispersión mucho más altas que los potenciales de deformación [145].
3.1.2. Dispersión Raman Resonante
La dispersión Raman resonante (RRS), del inglés “resonant Raman scat-
tering”, tiene lugar si la energía de los fotones de excitación (o dispersión)
coincide o está próxima a la de un transición electrónica real (transición
interbanda). En ese caso la probabilidad de la dispersión Raman para un
fonón determinado viene dada por:
Pf (ωS) ≈ 2pi~
∑
i,f
∣∣∣∣∣∣
∑
α,β
〈i|He−R(ωS)|β〉〈β|He−f (ωq)|α〉〈α|He−R(ωL)|i〉
(Eα − ~ωL − iΓα)(Eβ − ~ωS − iΓβ)
∣∣∣∣∣∣
2
(3.25)
donde los estados resonantes intermedios son los estados reales |α〉 y |β〉 y
la anchura de los estados electrónicos será Γα(β) = ~/τα(β), siendo τα(β) el
tiempo de vida medio de los estados [84]. Por lo tanto, si la luz incidente
(~ωL) o la luz dispersada (~ωS) está próxima a Eα(β) se produce una
intensificación de la dispersión Raman debida a la resonancia. Los casos
en los que ~ωi = Eα y ~ωS = Eβ , se conocen como resonancia de entrada
y resonancia de salida, respectivamente . También puede darse el caso
en el que se produzcan simultáneamente las resonancias de entrada y de
salida, cuando la diferencia entre dos estados electrónicos coincide con la
energía de un fonón, este proceso se conoce como doble resonancia y la
amplificación de la resonancia es mayor que en el caso de la resonancia
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simple. Bajo condiciones de resonancia es posible aumentar la probabili-
dad de la dispersión Raman en varios órdenes de magnitud dependiendo
de la anchura de los estados electrónicos, lo que permite obtener señales
Raman que son muy débiles fuera de resonancia. Esto se aplica en el
estudio excitaciones elementales vibracionales o electrónicas de peque-
ños volúmenes de dispersión. Por este motivo, la RRS se ha convertido
en una herramienta importante para la caracterización de estructuras
nanométricas [149, 150].
3.1.3. Dispersión Raman en nanohilos
Investigaciones de la dispersión Raman en NWs aislados han mostrado,
en algunas ocasiones, una desviación las reglas de selección Raman de
primer orden para materiales masivos debido a la forma alargada de
los NWs, por lo que se conoce como efecto de forma o efecto antena de
la dispersión Raman [151]. Debido a su geometría, los NWs muestran
propiedades ópticas anisótropas que pueden dar a lugar a dependencias
angulares de los modos de dispersión Raman que no se esperan de las
reglas de selección. En NWs tales que el diámetro es mucho menor que
su longitud y cuya constante dieléctrica es mayor que la del medio que
los rodea, la variación de la intensidad de la dispersión Raman muestra
una dependencia con el ángulo, θ, entre la dirección de polarización de
la radiación incidente en el NW y el eje del NW que va como 'cos2θ, es
decir, un patrón dipolar, independiente de la naturaleza de la vibración
(fonón) que participe en la dispersión Raman [152].
De naturaleza muy diferente al efecto antena son las desviaciones en las
reglas de selección Raman que se observan debido al efecto de la apertura
numérica del objetivo del microscopio que se conoce como efecto de fugas
[103]. Otra consecuencia del aumento de la razón superficie volumen
en los NWs es la aparición de nuevos modos conocidos como modos
ópticos superficiales (SO), del inglés “surface optical modes” [153, 154].
Las superficies representan un nuevo contorno mecánico, los átomos de
la superficie están menos ligados y sienten una campo local diferente
que el material masivo. Los modos SO se generan en la interfase entre
materiales con diferentes constantes dieléctricas y se propagan a lo largo
de ésta. Los átomos implicados en la propagación de los modos SO son
aquellos próximos a la superficie ya que, la amplitud de las oscilaciones
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disminuye exponencialmente con la distancia desde la superficie. Varios
trabajos recogen la presencia de fonones SO en espectros Raman de NWs
semiconductores.
3.1.4. Sistema experimental para medidas de
espectroscopía Raman
Ar+ LASER
Entrance
slit
Notch
filter
Objective 100X
Sample
Beam
splitter
x-y-z
stage
Line filter
CCD
Grating
pinhole
Figura 3.5: Esquema del sistema experimental en el que se realizaron las medidas
Raman que se presentan en este trabajo.
Los constituyentes esenciales de los sistemas Raman que se utilizan
actualmente son: un láser para llevar a cabo la excitación de la muestra,
un espectrómetro que descomponga la luz que procede de la muestra
en sus diferentes longitudes de onda y un fotodetector que mida sus
respectivas intensidades. En la Figura 3.5 se muestra un esquema del
sistema empleado en este trabajo para medir dispersión Raman. Dado
que en general la señal Raman es muy débil, el uso de un láser requiere
el filtrado de cualquier emisión distinta a la línea de excitación elegi-
da, como la emisión espontánea de las líneas de plasma. Con este fin
se emplean filtros holográficos específicos para determinadas líneas de
excitación o monocromadores de prisma. El láser tras atravesar el filtro
se traslada con la ayuda de espejos hasta un microscópico, en nuestro
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caso confocal, acoplado al espectrómetro en el que pueden seleccionarse
distintos objetivos a través de los cuales se excita la muestra al mismo
tiempo que se recoge la señal procedente de la misma. El espectrómetro
de nuestro sistema es un T64000 de Jobin-Yvon R© que tiene tres modos
de funcionamiento fundamentales, simple y triple en modo sustractivo o
aditivo. Si se trabaja en modo simple la señal procedente de la muestra
atraviesa un filtro pasa alta que disminuye considerablemente la dispersión
Rayleigh, es decir la línea del láser, antes de ser dispersada por las redes
del sistema monocromador. En caso de trabajar en configuración triple
en modo sustractivo el filtrado de láser lo realizan las primeras dos redes
del sistema monocromador. La distancia focal es de 0.64 m y las redes
de dispersión utilizadas fueron las de 1800 gr/mm. La luz dispersada es
detectada por un fotodetector o, como en nuestro caso, por una cámara
CCD, del inglés charge-coupled device, de 1024×256 pixels refrigerada
por nitrógeno líquido. Este tipo de detector tiene alta sensibilidad y baja
corriente de oscuridad, permitiendo acumular carga durante largo tiempo.
Los detalles de este tipo de detectores pueden encontrarse en la Ref. [155].
La resolución espectral del sistema completo es de 1 cm−1 con la red
de 1800gr/nm y una rendija de entrada de 100 µm, para el rango de
longitudes de onda en torno a 500 nm. El proceso de medida se ejecuta
desde el ordenador a través de un programa controla todos los dispositivos
que intervienen en él (labspec).
3.2. Difracción de rayos X
La difracción de rayos X (XRD), del inglés X ray diffraction, es una
técnica analítica que se basa en la dispersión elástica de rayos X por
materiales cristalinos. La radiación de rayos X tienen longitudes de onda
que se aproximan al espaciado interatómico de la red cristalina, en general
0.5 Å<λ<2.5 Å(rayos X duros). Los rayos X, generados típicamente por
bombardeo con electrones de un cristal de Cu, inciden con un ángulo θ
sobre un plano del cristal, como se representa en la Figura 3.6, y son
dispersados por la nube electrónica que rodea a cada átomo. Entre los
rayos X dispersados tiene lugar una interferencia constructiva cuando
la diferencia de camino, señalada como AB en la Figura 3.6, cumple la
siguiente relación:
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Figura 3.6: Difracción de rayos X por los átomos de un cristal.
AB = 2dhkl sin θ = nλ, (3.26)
donde dhkl es la distancia entre dos planos de átomos paralelos de índices
de Miller hkl. Esta relación se conoce como la ley de Bragg.
La distancia entre los planos dhkl y los parámetros de red a y c en un
sistema hexagonal están relacionados por la siguiente ecuación [156]:
1
d2hkl
= 43
h2 + k2 + hk
a2
l2
c2
(3.27)
La implementación más común de la XRD rota la muestra que se está
estudiando desde 0 a varios θ mientras el detector se rota con velocidad
angular doble, esta configuración se conoce como θ-2θ y fue la empleada
para las medidas que se realizaron en esta Tesis. Los datos que proporciona
este tipo de medidas son el número de cuentas de radiación de rayos X
detectado para cada posición 2θ del detector.
3.2.1. Sistema de XRD
El sistema utilizado para realizar la medidas de XRD es un difrac-
tómetro avanzado (D8) de Bruker AXS como el que se muestra en la
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Figura 3.7: Sistema D8 de Bruker en que se realizaron la medidas de XRD en este
trabajo.
Figura 3.7. El tubo de rayos X consiste en un ánodo (anti-cátodo) de
cobre que genera rayos X característico Cu-Kα1 con una longitud de onda
de 1.54056 Å . El resto de líneas producidas son eliminadas por un espejo
de Goebel convencional (monocromador) el cual también colima el haz
de rayos X. Los parámetros que se utilizaron para el tubo son 40 kV a
30 mA. La detección de los rayos X reflejados por la muestra se lleva a
cabo en un cristal centelleador YAP:Ce (Yttrium Aluminum Perovskite
activado por Ce3+). El sistema tiene un goniómetro de precisión θ-2θ,
una mesa de posicionamiento xyz y también una cuna Euleriana. Ésta
permite cambiar los ángulos φ (rotación en el plano de la muestra) y χ
(rotación perpendicular a la superficie de la muestra).
3.3. Espectroscopía de dispersión de Rayos X
Los rayos X procedentes de átomos excitados tienen energías carac-
terísticas de los elementos de los que proceden (Moseley, 1923) y por
ello es posible obtener información analítica de un material excitado por
un haz de electrones en un TEM. El primero en lograr un sistema de
microanálisis de estas características fue Castaign en 1951, utilizando una
técnica que actualmente se conoce como WDS. La mejora de la tecnología
de los detectores de estado sólido para rayos X, posibilitó detectar rayos
X de varios elementos al mismo tiempo en sistemas de detección que
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se conocen como espectrómetros de dispersión de energía de rayos X
y que son los que se usan en los sistemas de TEM-EDX. La EDX se
basa en la detección simultánea de los rayos X generados en el proceso
de desexcitación que tiene lugar en los átomos tras la extracción de un
electrón de una capa atómica interna. y es la base de técnicas analíticas
como el HRTEM-EDX y la XRF. La primera de ellas utiliza como fuente
de excitación un haz de electrones acelerados proporcionados por una
fuente de alta tensión en el interior de un microscopio de transmisión de
alta resolución, mientras que la segunda utiliza rayos X, en nuestro caso
procedentes de radiación de sincrotrón. Generalmente, en el caso de rayos
X inducidos por electrones acelerados se habla de emisión de rayos X y si
han sido generados por otros rayos X se hablar de fluorescencia [157]. A
continuación se describe en detalle el fundamento del HRTEM-EDX, ya
que los aspectos fundamentales son comunes en ambas técnicas.
3.3.1. Fundamentos de EDX
e-retrodispersados rayos X característicos
e-Auger
e-secundarios
   
rayos X de frenado
luz visible
Muestra fina
Electrones
Electrones 
difractados 
transmitidos
Figura 3.8: Distintas interacciones del haz de electrones acelerados sobre una muestra
fina en un TEM.
Cuando el haz de electrones acelerados en un TEM incide sobre una
muestra, los electrones pueden interactuar con ésta y dispersarse elástica
o inelásticamente, o bien, atravesar la muestra sin sufrir dispersión. En en
esquema de la Figura 3.8 se recogen los procesos más relevantes que pueden
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sufrir los electrones al interaccionar con la muestra, así como distintos
tipos de señal, consecuencia de los procesos de dispersión inelástica, como
por ejemplo: producción de electrones Auger, de rayos X característicos
y de frenado, de luz VIS, UV e IR, etc. Estas señales también pueden
usarse para obtener información de la naturaleza de la muestra.
Cuando un electrón de las capas internas de un átomo recibe un fotón
de energía superior a su energía de ionización o ligadura, dicho electrón
es expulsado, es decir escapa del campo de atracción del núcleo, dejando
un hueco en la capa en la que se encontraba. El átomo se encuentra
ionizado y para volver a su estado fundamental pueden tener lugar dos
procesos distintos: (i) el hueco se llena con un electrón de capas más
externas y para volver al equilibrio el átomo expulsa un electrón de la
capa externa, conocido como electrón Auger; (ii) el hueco se llena con un
electrón procedente de alguna capa más externa y para volver al equilibrio
el átomo emite un fotón de rayos X. Este último proceso se representa en
la Figura 3.9. La energía del fotón de rayos X será la diferencia entre las
Electrón 
l d
Electrón 
incidente
Niveles
EF
expu sa o
 
atómicos
EL3
Rayos X 
característicos
EL2
EL1
le Núcleo
EK
Figura 3.9: Proceso de ionización. Un electron de la capa K es expulsado del átomo
por un electrón acelerado con alta energía. El hueco de la capa K se llena por un
electrón de la capa L y tiene lugar emisión de un rayo X característico (Kα). El haz de
electrones pierde energía pero continua atravesando la muestra.
energías de los niveles energéticos del átomo entre los que tiene lugar la
transición electrónica, para el caso de la Figura 3.9 ERayos-X= EL3-ELK ,
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siendo característica del elemento del que provienen, de ahí que ERayos-X
p. ej. se conozcan como rayos X característicos, como ya se adelantó en
la introducción de esta Sección. Una manera muy extendida de referirse
a los rayos X característicos es denominarlos “líneas” porque aparecieron
por primera vez como líneas en las placas fotográficas de los primeros
espectrómetros. Para distinguir los diferentes rayos X característicos se
etiquetan según dos notaciones, la de la IUPAC o la de Siegbahn. La
notación de la IUPAC es sistemática, en primer lugar se toma la letra de
la capa en la que quedó la vacante y en segundo la de la capa de la que
procede el electrón que la rellena, así pues la transición representada en
la Figura 3.9 daría lugar a rayos X K-L3. La notación de Siegbahn utiliza
en primer lugar la letra de la capa que pierde el electrón y a continuación
diferentes subíndices dependiendo de la subcapa a la que pertenezca el
electrón expulsado, así como de la que proceda el electrón que rellene
el hueco. En la situación descrita en la Figura 3.9 los rayos X emitidos
serían Kα1 . En el caso en el que el hueco esté en la capa L3 y se rellene
con un electrón de la capa M5 los rayos X se denominan L3-M5 o Lα1.
Atendiendo a su mayor intensidad y su mayor probabilidad de producirse,
en EDX se tienen en cuenta los rayos del tipo K, L y M, que tal y como se
acaba de explicar surgen de transiciones electrónicas desde capas atómicas
externas hasta determinado nivel principal K, L o M, como se muestra
en la Figura 3.10. Las transiciones electrónicas que originan los rayos X
de una misma serie no son igualmente probables. Se calcula, mediante
la probabilidad cuántica de que la transición electrónica se produzca, el
número de fotones de rayos X de una energía determinada de una serie
relativo a los rayos X más intensos de la serie. En la Tabla 3.2 se recogen
las intensidades relativas para las series K, L y M, [157]. De este modo,
tanto las energías de rayos X de la misma serie como las intensidades
relativas a la línea más intensa de cada una de ellas, permiten identificar
de forma unívoca cada elemento.
3.3.2. Sistema HRTEM-EDX
El sistema HRTEM-EDX está formado por un microscopio electrónico
de transmisión de alta resolución al que se le ha acoplado un espectró-
metro de dispersión de energía de rayos X. A continuación, se describen
brevemente ambos sistemas.
3.3 Espectroscopía de dispersión de Rayos X 61
NI
NVII
1 11 
Niveles 
atómicos MI
MV
1 11 2 12 2 3 l Serie M
1 2 1
K
LI
LIII
Serie L
 
le Núcleo Serie K
Figura 3.10: Proceso de ionización. Un electron de la capa K es expulsado del átomo
por un electrón acelerado con alta energía. El hueco de la capa K se llena por un
electrón de la capa L y tiene lugar la emisión de rayos X característicos (Kα). El haz
de electrones pierde energía pero continua atravesando la muestra.
rX % rX % rX % rX % rX % rX % rX %
Kα 100 Kβ 10 - - - - - - - - - -
Lα1,2 100 Lβ1 70 Lβ2 20 Lγ1 8 Lγ3 3 Ll 4 Lη 1
Mα 100 Mβ 60 Mγ 6 - - - - - - - -
Tabla 3.2: Rayos X más intensos de las series K, L y M y sus intensidades en proporción
a la línea más intensa de cada serie.
En un TEM es un punto fundamental que la muestra sea transparente
al haz de electrones, por ello se habla de muestras ultra-finas (<100
nm). Las interacciones del haz de electrones con las muestras ultra-
finas, mostradas en la Sección 3.3.1, se utilizan para distintos tipos de
caracterización, como por ejemplo conseguir la imagen y el patrón de
difracción de la muestra que proporcionan los electrones transmitidos
y difractados, respectivamente. El TEM requiere condiciones de ultra
alto vacío y un alto voltaje. Este tipo de sistemas constan esencialmente
de tres partes: un sistema de iluminación, las lentes electromagnéticas
del objetivo junto con el portamuestras, y el sistema de imagen. En
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la Figura 3.11 se muestra un esquema de la columna de un TEM. El
sistema de iluminación consiste un cañón de electrones (Gun) y lentes
condensadoras que transfieren los electrones hacia la muestra. El haz
de electrones tras ser acelerado en el cañón atraviesa el grupo de lentes
condensadoras con el objetivo de producir un haz de electrones con
un determinado diámetro (C1) y de controlar el brillo o intensidad del
haz sobre la muestra (C2). La apertura del condensador C2, permite
limitar el diámetro del haz. Entre la zona de las lentes del objetivo y
el portamuestras tienen lugar todas las interacciones entre el haz y la
muestra, es decir, se generan distintos tipos de imágenes y patrones de
difracción. La lente del objetivo está ubicada inmediatamente después de
la muestra y su función es enfocar la imagen transmitida, mejorando la
resolución. La apertura del objetivo limita el haz nuevamente, bloqueando
los electrones difractados con grandes ángulos. La apertura de selección
de SAED permite seleccionar un área de difracción determinada. Las
lentes intermedias y del proyector, amplían las imágenes o los patrones
de difracción producidos por la lente del objetivo y se llevan a la pantalla
de un ordenador o a una cámara de televisión. El TEM utiliza un haz
de electrones muy energéticos para ‘visualizar” la muestra, la resolución
que pueden alcanzar las imágenes de TEM es significativamente mayor
que la que puede lograrse con microscopios ópticos, ya que la longitud de
onda de De Broglie de los electrones acelerados es mucho menor que el
espaciado interatómico.
El sistema de detección esta formado por el espectrómetro de dispersión
de energía de rayos X, el procesador electrónico y el analizador multicanal.
En la Figura 3.12 (a)se muestra el esquema de un EDX, siendo la parte
principal de éste el detector de rayos X, que generalmente es de Si(Li). El
EDX se integra en la torre del TEM de modo que los rayos X generados al
excitar la muestra que se encuentren dentro del ángulo sólido subtendido
entre la superficie del cristal del detector y la zona de la muestra excitada
por el haz de electrones alcancen el detector, como se representa en la
Figura 3.12 (b). La energía de los rayos X, al llegar al detector, hace
que electrones de la banda de valencia sean transferidos a la banda de
conducción, creando pares electrón-hueco. La energía requerida para esta
transferencia en Si es ∼ 3.8 eV a la temperatura del N2 líquido [157].
Los rayos X característicos tienen energías típicamente por encima de 1
keV, por tanto un único fotón de rayos X puede generar miles de pares
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Figura 3.11: Esquema de la sección de una columna de un TEM.
electrón-hueco. El número de electrones o huecos creados es directamente
proporcional a la energía del fotón de rayo X. Los pares electrón-hueco
son separados aplicando un voltaje interno y se convierten en un pulso
de voltaje en el preamplificador situado dentro del detector de rayos X,
siendo éste el primer paso de la amplificación de la señal. La carga real
inducida en el detector es extremadamente pequeña. Por tanto, para
minimizar el ruido, el transistor de efecto de campo (FET), del inglés
field effect transistor, del amplificador debe estar situado tan cerca del
detector como sea posible, y debe trabajarse a temperatura de nitrógeno
líquido para disminuir el ruido térmico. Por este motivo el detector y el
FET están conectados a través de un conductor de calor eficiente a un
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Figura 3.12: Esquema de la sección de una columna de un TEM.
Dewar de nitrógeno. Tras el procesado electrónico del pulso de voltaje el
analizador multicanal (MCA), del inglés multi-channel analyzer, añade
una cuenta en el canal adecuado. La cuentas que llegan a cada canal con
distintos ritmos producen un histograma de cuentas versus la energía, esta
representación digital del espectro de rayos X aparece en la pantalla del
ordenador. En la Figura 3.14 que se discutirá más adelante, se muestra el
aspecto de un espectro de rayos X. El rango de energía mostrado en el
eje x está dividido en un número de canales (1024, 2048, etc) cada una
correspondiendo a un rango de energías determinado.
Las medidas de HRTEM-EDX que muestran en esta Tesis se llevaron
a cabo en un sistema FEI Tecnai G2 que se muestra en la Figura 3.13.
Este sistema utiliza como fuente de electrones un cañón de emisión de
campo (FEG), del inglés “field emission gun”, Schottky operado a 200 kV.
El portamuestras se gira con ángulo de 30o respecto al haz de electrones
para optimizar la detección de la fluorescencia. El detector utilizado fue
de Si(Li).
3.3.3. Análisis químico mediante EDX
La asignación de un valor de energía a cada fotón de rayos X detectado
está sujeta tanto a errores sistemáticos (errores de calibración, etc.), como
a errores aleatorios, siendo estos últimos incontrolables. La cantidad de
carga que genera un fotón de rayos X en el detector es susceptible de sufrir
variaciones aleatorias, y el ruido electrónico de los circuitos contribuye a
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Figura 3.13: Esquema de la sección de una columna de un TEM.
Radiación      de     frenado
Figura 3.14: Ejemplo de espectro de rayos X, se observan picos característicos de
varios elementos sobre un fondo de rayos X de frenado.
la señal inevitablemente. Como consecuencia, las medidas de la energía
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de los rayos X forman un distribución en torno a un valor medio, que se
espera estén muy próximos. Esta distribución de energía se asemeja, a
efectos prácticos, a una distribución Gaussiana. En un espectro de rayos
X aparecerán los picos Gaussianos de los rayos X característicos de cada
elemento superpuestos a un fondo debido a la radiación de rayos X de
frenado, como se muestra en la Figura 3.14. Los rayos X de frenado o
radiación continua se generan cuando algunos electrones del haz penetran
completamente a través de las capas electrónicas y debido a la interacción
Coulombiana con el núcleo se frenan perdiendo energía, emitida en forma
de rayos X. La de estos rayos X puede tener cualquier valor por debajo
de la del haz de electrones.
La integración del detector EDX en un TEM permite obtener distintos
tipos de información de la muestra según el modo de adquisición de datos
elegido. La sincronización del posicionamiento del haz de electrones y
la detección permite obtener mapas elementales o barridos lineales que
ofrecen información de la distribución elemental con resolución nano-
métrica. También puede estudiarse únicamente regiones puntuales de
diferentes volúmenes de muestra ajustando el diámetro del haz enfocado
sobre la muestra. La resolución espacial nanométrica con la que el TEM
permite resolver la distribución elemental es ideal para la caracterización
de nanoestructuras. Esta técnica se ha convertido en una herramienta de
uso muy extendido en la caracterización de nanoestructuras.
El análisis cualitativo de una muestra consiste en identificar los ele-
mentos presentes en la misma a partir del sus respectivos espectros de
rayos X característicos. Identificar los picos correctamente es, por tanto,
un paso fundamental para interpretar adecuadamente la información que
proporcionan los espectros de fluorescencia. Para la identificación de picos,
la mayoría de sistemas TEM-EDX disponen de un software comercial.
Aunque la identificación de picos automática suele ser correcta para es-
pectros sencillos en los que los picos están bien separados, su fiabilidad
no es del 100%, disminuyendo cuanto más complejo es el espectro. Es
conveniente asegurarse de que los resultados que proporciona el software
son correctos. Para ello se debe llevar a cabo la identificación manual de
los picos atendiendo a los aspectos que se introducen a continuación (una
descripción más detallada puede encuentrarse en [157, 158]). En primer
lugar, se determinan las energías de los picos más intensos de la región
de más alta energía del espectro, es decir, aquellos que corresponderán a
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rayos X Kα, Lα o Mα), ya que son los más sencillos de identificar y se
comparan con las energías de emisión de rayos X conocidas, que pueden
encontrarse en bases de datos [159] o incluso en el software del sistema,
con el fin de identificar los elementos de procedencia. A continuación se
comprueba que los picos del resto de la serie también están presentes. En
la Figura 3.15 se muestra el aspecto que deben presentar los picos de las
series K y L. Posteriormente, se identifican otras posibles contribuciones
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Figura 3.15: Diagramas de los picos correspondientes a los rayos X característicos de
las series K y L.
al espectro, como son:
Picos de escape (en inglés, “escape peaks”): se producen cuando un
fotón de rayos X que llega al cristal del detector, generalmente de Si,
lo ioniza y por tanto, da lugar a la emisión de rayos X característicos
del Si que salen del cristal. Como resultado, la energía medida de
los rayos X incidente se reduce en la magnitud de la línea espectral
Kα del Si, es decir en 1.74 keV.
Picos de fluorescencia interna: éstos pueden producirse en detectores
de Si y se deben a que los rayos X que llegan al detector pueden
generar rayos X característicos del Si del cristal. Estos rayos X
aparecen como un pico de la línea Kα del Si, incluso cuando no
haya Si en la muestra analizada.
Picos suma (en inglés, “pile-up pulses”): se generan cuando el
procesador del pulso no puede distinguir entre dos fotones de rayos
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X que llegan simultáneamente. En lugar de registrar dos fotones de
rayos X con la misma o diferentes energías, se registra sólo uno de
energía igual a la suma de los dos fotones incidentes que llegaron al
mismo tiempo.
Una vez identificados los picos correctamente, como paso previo a
la cuantificación, es necesario determinar las intensidades de los picos.
Para ello, habrá que quitar las cuentas la radiación de frenado y llevar
a cabo las correcciones debidas a otras señales espectrales. Los rayos X
atribuidos a los picos de escape y los picos suma deben sustraerse del
espectro y añadirse a los picos donde deberían haber sido registrados. El
número de cuentas total se obtendrá de la integración de los picos de la
serie de interés para cada elemento. Este procedimiento en la mayoría de
sistemas lo realiza automáticamente el software, aunque como en el caso
del análisis cualitativo es recomendable verificar manualmente (con un
software externo) que el tratamiento automático es correcto.
Por otro lado, debe tomarse en consideración que el número de fotones
de rayos X detectado puede desviarse del la cantidad de rayos X generada
únicamente por la interacción del haz de electrones acelerados con la
muestra. Dos son las vías fundamentales que pueden dar lugar a dicha
desviación: el número de fotones generados puede disminuir al tener lugar
absorción de rayos X de un elemento por átomos de otros elementos de la
muestra o incluso del mismo elemento, lo que se conoce como absorción y
autoabsorción, respectivamente; en segundo lugar, esta absorción puede
a su vez generar rayos X característicos menos energéticos, lo que se
conoce como fluorescencia o emisión secundaria [158]. La fluorescencia
generalmente es un efecto menor y suele ocurrir para rayos X que no son de
interés. En las siguientes secciones se introducen los efectos de la absorción
y la fluorescencia con más detalle para lograr una cuantificación correcta
habrá que valorar cuán significativos son los efectos de la absorción y la
fluorescencia en función de las condiciones experimentales.
Finalemente, en el análisis de rayos X de un elemento A contenido en
una muestra compuesta por elementos A, B y C, la intensidad detectada
de los rayos X característicos de éste viene dada por [160, 161]:
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ImA = A · Φ∆ρpA
∞∫
0
φA(ρp) exp(−χAρp)d(ρp) · (1 + δA) (3.28)
donde, el término A representa la eficiencia del detector que será distinta
para los rayos X de cada línea espectral. La expresión matemática de
este término se encuentra en [157, 162]. El término Φ∆ρpA corresponde
a la intensidad de una línea espectral del elemento A de una capa fina
de la muestra y aislada, con profundidad másica ∆(ρp). Donde ρ es la
densidad másica de la muestra y p la profundidad. La integral da cuenta
del efecto de la absorción de rayos X por la muestra. Los electrones, a
medida que atraviesan la muestra pierden energía. Así pues la generación
de rayos X depende de p. φA(ρp) es la función de distribución de la
producción de rayos X característicos de un elemento A en función de la
profundidad másica, ρp, medida desde la superficie de la muestra. φA(ρp)
se define como la relación entre la intensidad de rayos X característicos
producidos por el haz de electrones (en experimentos de fluorescencia de
rayos X por el haz de rayo X utilizados en la excitación) en una capa fina
a la profundidad ρt y el número de fotones del mismo tipo originados
en una capa idéntica en composición y espesor pero aislada. El término
exponencial, exp(−χAρp), representa la absorción de rayos X del elemento
A en la muestra. χA es el coeficiente de absorción másico dependiente
de la profundidad de muestra que atraviesan los rayos X en su camino
hacia el detector que depende de la orientación de la muestra respecto al
detector, como puede observarse en el esquema de la Figura 3.16. Para
una orientación cualquiera exp(−χAρp′) se define como:
χA =
(
µ
ρ
)m
A
p′ =
(
µ
ρ
)m
A
1
cos(β − α) , (3.29)
donde (µ/ρ)mA es el coeficiente de absorción másico para una línea espectral
del elemento A en la muestra, m, y se calcula como:(
µ
ρ
)m
A
=
∑
i
Ciµ
ρ
∣∣∣∣i
A
, (3.30)
donde Ci es la concentración del elemento i en la muestra. En el sumatorio
se incluye la autoabsorción por el elemento A. Por último, el término
70 Técnicas experimentales
(1 + δA) está relacionado con la fluorescencia. Se entiende por intensidad
de fluorescencia la intensidad rayos X de un elemento A generada por
rayos X característicos de otros elementos de la muestra. El término
(1 + δA) es igual a ImA (F )/ImA (0), donde ImA (F ) es la intensidad de rayos
X del elemento A contenido en la muestra m debida a la fluorescencia e
ImA
(0) es la intensidad generada únicamente por la fuente de excitación
empleada en el experimento.
Las muestras que se estudian en sistemas TEM-EDX son suficientemente
finas como para ser transparentes a los electrones. La mayoría de electrones
del haz recorren un camino en la muestra prácticamente igual al grosor de
la misma; esto simplifica la ecuación (3.28). En primer lugar, el término
Φ∆ρtA pasa a expresarse como:
Φ∆ρtA = N
(ωAaAQA)
MA
CA∆(ρp), (3.31)
donde N es el número de avogadro, MA es el peso atómico de A, QA es la
sección eficaz de ionización, ωA es el rendimiento de fluorescencia para la
líneas K o L características del elemento A, CA es la fracción en peso del
elemento A en la muestra, y aA es la probabilidad de transición relativa,
es decir, la fracción de la intensidad de la línea K o L total que se mide
como radiación Kα o Lα. En segundo lugar, la producción de rayos X en
función de la profundidad de la muestra puede considerarse uniforme a
través de toda la muestra, es decir, φA(ρt) ' 1. Esto simplifica el cálculo
del término integral de la ecuación (3.28), que pasa a convertirse en :
∫ ∞
0
exp(−χAρp)d(ρp). (3.32)
Por tanto, la intensidad que se mide en un experimento TEM-EDX es:
ImA = AN
(ωAaAQA)
MA
CA∆ρp
∫ p
0
exp
[
−
(
µ
ρ
)m
A
1
cos(β − α)p
]
dp(1 + δA)
(3.33)
.
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Figura 3.16: Los efectos del ángulo de giro del portamuestras respecto al ángulo de
incidencia del haz de electrones y del ”take-off”angle (α) en la absorción.
3.3.4. Método de relación de intensidades de
Cliff-Lorimer
El ajuste de un detector EDX a un microscopio electrónico microanali-
zador (EMMA), del inglés Electron Microscope Micro-Analyzer, logrado
por Cliff y Lorimer [161] supuso que por primera vez fuese posible medir
intensidades de varios elementos simultáneamente, lo cual dio lugar a un
avance clave en el estudio cuantitativo de muestras finas (aquellas que
son transparentes a los electrones). Si las intensidades de rayos X de dos
elementos A y B de la misma muestra pueden medirse simultáneamente
y siempre que CA+CB=1, la relación de sus intensidades viene dada por:
ImA
ImB
= CACB
A
B
[ (Qωa/M)A
(Qωa/M)B
]
︸ ︷︷ ︸
Z
×
(
µ
ρ
)m
B(
µ
ρ
)m
A
1− e
(
−µ
ρ
)A ρt
cos(β − α)
1− e
(
−µ
ρ
)B ρt
cos(β − α)︸ ︷︷ ︸
A
(1 + δA)
(1 + δB)︸ ︷︷ ︸
F
(3.34)
donde Z, A y F son las correcciones debidas al número atómico, a la
absorción y a la fluorescencia, respectivamente.
72 Técnicas experimentales
En caso de que las muestras sean suficientemente finas como para que
las correcciones A y F sean despreciables [163], la ecuación (3.34) se
convierte en:
ImA
ImB
= CA
CB
AωAaAQAMB
BωBaBQBMA
, (3.35)
que puede reordenarse como:
CA
CB
= I
m
A
ImB
BωBaBQBMA
AωAaAQAMB
= kAB
ImA
ImB
(3.36)
El término kAB es conocido como el factor de Cliff-Lorimer, que depende
del voltaje de operación del sistema.
Este factor puede determinarse o bien calculando los términos , ω, a y
Q o bien utilizando muestras finas estándar donde las concentraciones son
conocidas. Esta última es más costosa pero permite obtener valores de
kAB más precisos. Detalles de ambos métodos para la obtención del factor
de Cliff-Lorimer pueden econtrarse en [161]. El método de Cliff y Lorimer
suele considerarse como una técnica sin necesidad de estándar, sin embargo
esto sólo es rigurosamente cierto si kAB se obtiene a partir del cálculo.
En general el software comercial de los sistemas de medida proporcionan
valores de kAB, que serán los que emplearemos en nuestro trabajo. La
cuantificación en base al parámetro que proporciona el software se califica
como semicuantitativa.
El método de cuantificación de Cliff y Lorimer para muestras que
cumplen el criterio de capa fina es una herramienta extraordinaria debido
a su sencillez. Sin embargo presenta como principal inconveniente, dada
la naturaleza intrínseca de las muestras a las que es aplicable, el error
relativamente alto de las concentraciones por la baja estadística de cuentas.
La corrección de absorción sólo se aplica si supone una corrección
≥ ±3 % ya que los errores debidos a kAB y a la estadística de cuentas
suelen ser ≤ ±3 %. Para el cálculo de A se necesita conocer ρ y t. Como la
ρ y por tanto la
(
µ
ρ
)m
i
dependen la composición, Ci. El primer paso para
la estimación de la corrección de la absorción será calcular los valores de
CA y CB para muestras que cumplen el criterio de capa fina, ecuación
(3.36). A partir de esos valores se realiza un primer cálculo para ρ y
(
µ
ρ
)
y generar los nuevos valores de CA y CB e iterar hasta que converja.
La corrección de la fluorescencia, F , implica la medida de δA y δB.
Hay pocas medidas de dichos factores en la literatura, lo cual es debido
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a que la corrección de fluorescencia es pequeña y no suele usarse. Sin
embargo, debe de tenerse en cuenta cuando CA es pequeña y el elemento
B que excita la fluorescencia de A está presente en la muestra en grandes
concentraciones.
Cálculo de errores
La relación de Cliff−Lorimer sin correcciones de absorción y fluorescen-
cia, Ecuación (3.36), facilita los cálculos para la cuantificación, pero al
mismo tiempo implica que la cantidad de fotones de rayos X generados en
el volumen de excitación sea muy pequeña, siendo ésta la principal fuente
de error en la cuantificación en estas medidas. Dado que la estadística
de cuentas de los espectros medidos obedece a la estadística Gaussiana ,
aplicando los conceptos de dicha estadística podemos estimar la exactitud
de la cuantificación.
Por propagación de errores, el error de la relación de concentraciones
de cada elemento en cada uno de los puntos medidos, es el siguiente:
σC =
√(
∂C
∂kAB
)2
σ2kAB +
(
∂C
∂IA
)2
σ2IA +
(
∂C
∂IB
)2
σ2IB , (3.37)
donde C=CA/CB.
En nuestro caso la kAB fue proporcionada por el software del sistema, en
estos casos la contribución al error es de un 20 %.
3.4. Litografía
La litografía es una técnica muy usada en la fabricación de dispositivos
electrónicos. El objetivo es trazar un patrón en el material, que queda
cubierto y protegido por una resina. A continuación se describen los
pasos que se siguen, en general, en un proceso litográfico, ilustrados
esquemáticamente en la Figura 3.17:
Limpieza previa. El sustrato sobre el que se quiere realizar la lito-
grafía debe estar libre de contaminantes (polvo ambiente, residuos
de agua, etc.) para ello suelen emplearse disolventes (acetona, iso-
propanol, etc.). Para eliminar la grasa de la superficie el baño de
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Figura 3.17: Esquema de los pasos fundamentales de un proceso litográfico, en la
exposición se diferencia entre EBL, exposción de la resina a un haz de electrones, y
OL, exposición a luz , generalmente UV.
disolvente en el que se sumerge la muestra debe agitarse por ultraso-
nidos. Tras este tratamiento se aclara el sustrato con agua destilada
y se seca con un flujo de N2.
Depósito de la resina sobre la superficie. Las resinas están com-
puestas principalmente por: un polímero sólido, un solvente y un
sensibilizador. El polímero cambia su estructura con la energía gene-
rada por la exposición a radiación o a un bombardeo de electrones; el
solvente facilita la aplicación del polímero y la formación de una fina
película sobre la superficie de la oblea; los sensibilizadores controlan
las reacciones fotoquímicas en la fase polimérica. Existen diversas
formas de depositar la resina en las que no entraremos en detalle. En
este trabajo el método de deposición empleado es el conocido como
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spin-coating. El proceso consiste en la deposición de una pequeña
cantidad de resina en el centro del sustrato y la inmediata rotación
del sustrato a velocidad controlada para que se esparza la resina
sobre éste de manera uniforme. Tras el spin-coating se calienta la
muestra (en nuestro caso usamos un plato caliente) para evaporar
el solvente de la resina.
Exposición de la resina para transferencia del patrón. La resina
cambiará su composición al recibir energía, en función de la proce-
dencia dicha energía se distingue entre fotolitografía, litografía por
rayos X, litografía por haz de electrones o de iones. En este trabajo
se han empleado las dos siguientes:
• Fotolitografía o litografía óptica (OL), del inglés “optical litho-
graphy”: las propiedades de la resina cambian por exposición a
la luz. En función de la longitud de onda de la radiación se ha-
bla de fotolitografía óptica, UV o ultravioleta extrema (EUV),
del inglés “extreme ultriviolet”. Los patrones se transfieren
iluminando la resina a través de una máscara. La máscara
es la plantilla que contiene el patrón que se quiere transferir,
que se diseña combinando áreas opacas y transparentes. La
composición de las zonas de la resina que estén expuestas
a la luz cambia. La resolución de esta técnica está limitada
principalmente por la longitud de onda de la luz, ya que para
motivos del patrón de dimensiones próximas a la longitud de
onda de excitación la luz sufrirá difracción.
• EBL: las propiedades de la resina cambian por exposición al haz
de electrones acelerados. Es un proceso de litografía sin máscara.
Los patrones se transfieren dirigiendo el haz de electrones
directamente sobre la resina desplazándolo convenientemente
para trazar el patrón deseado. La resolución en EBL está
limitada principalmente por las imperfecciones en la óptica del
sistema que limitan el diámetro del haz de electrones a unos 2
nm y otros efectos como los electrones retrodispersados desde
el sustrato. Sin embargo, esta técnica es más costosa que la
anterior.
Revelado del patrón. Consiste en la inmersión de la muestra en una
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solución líquida adecuada que recibe el nombre de revelador. En
función del tipo de resina positiva o negativa, el revelador ataca la
zona de resina expuesta a la luz (o al haz de partículas) o la zona
no expuesta, respectivamente.
Tratamiento de la parte descubierta del sustrato. En nuestro trabajo
el tratamiento consistió en la deposición de una capa metálica
(metalización), ésta queda depositada tanto sobre el sustrato como
sobre la resina.
Eliminación de la resina. Para eliminar la resina se sumerge la
muestra en acetona, generalmente. Al eliminar la resina el metal de-
positado sobre ésta también se despega del sustrato y únicamente el
metal depositado directamente sobre el sustrato permanece pegado.
En este paso se conoce por su nombre en inglés como “lift-off”.
En nuestro trabajo utilizaremos un proceso de OL para obtener los
patrones en el rango micrométrico y EBL para realizar contactos.
3.4.1. Sistema de litografía por haz de electrones
El sistema EBL que se empleó en este trabajo se muestra en la Figura
3.18, se trata del eLiNE de Raith. El eLiNE tiene dos partes principales:
la primera parte se conoce como la columna del sistema e incluye el GUN
de electrones, la óptica electrónica y el sistema de control de vacío, que se
controlan desde un PC. Estos componentes se encuentran generalmente
en cualquier SEM. Desde el PC de la columna puede controlarse la
magnificación, la corrección de astigmatismo, la apertura del haz de
electrones, el voltaje de aceleración, etc. La segunda parte consiste en
un portamuestras controlado por interferometria laser, el beam blanker
para dejar pasar o suprimir el paso del haz de electrones y el generador
de patrones controlados por el PC que llamaremos del Raith. El PC del
Raith se usa para cargar y descargar la muestra, para la alineación del
haz, el control en la exposición, etc. El PC del Raith está situado en la
torre junto con todos los sistemas electrónicos de control. Los patrones
diseñados se transfieren al PC del Raith desde la unidad de USB. Para
más detalles del sistema consultar la página web de Raith.
3.5 Medidas de transporte en NWs 77
Columna
Terminal 
de la
Terminal 
del Raith
  
columna
Joystick para control 
del portamuestrasCámara de la 
muestra
Figura 3.18: Imagen del eLiNE de Raith en el que se llevó a cabo la EBL.
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Figura 3.19: Esquema de la configuración a dos puntas (a). El NW se dibuja en azul,
los contactos en gris, los cables, la fuente de alimentación y el voltímetro en negro. En
(b) se dibuja el circuito equivalente de (a), en rojo aparece la intensidad que suministra
la fuente, en azul el NW y el gris las resistencias de los contactos (RC1 y RC1), Vm es
la caída de potencial que se mide con el voltímetro.
En este apartado se presentan dos métodos que suelen emplearse para
la obtención de la resistividad o las curvas I − V de un NW: el método a
dos puntas y el de las cuatro puntas o método de Kelvin. En el método de
dos puntas la fuente de corriente y el voltímetro están conectados al NW a
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través de dos contactos, esta configuración se representa esquemáticamente
en la Figura 3.19 (a) y su circuito equivalente en la Figura 3.19 (b). El
voltaje que se mide en esta configuración Vm es igual a la variación de
potencial que sufre la corriente que introduce la fuente I al atravesar
las resistencias de contacto RC1 y RC2 (en las que no se incluyen las
resistencias de los cables, etc.) y la resistencia del NW RNW . Sólo si se
conocen las resistencia de contacto o si se sabe que se cumple que RNW
 RC1+RC2 la resistencia medida puede considerarse que es la del NW.
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Figura 3.20: Esquema de la configuración del método de las 4 puntas o Kelvin (a). El
NW se dibuja en azul, los contactos en gris, los cables, la fuente de alimentación y el
voltímetro en negro. En (b) se dibuja el circuito equivalente de (a), en rojo aparece la
intensidad que suministra la fuente I, con flechas amarilla I1 y azul I2 las corrientes en
las se divide I al llegar al nodo. El NW se dibuja en azul y en gris las resistencias de
los contactos (RC1 y RC1), Vm es la caída de potencial que se mide con el voltímetro
y VNW la caída de potencial que sufre INW al atravesar en NW.
En el método de 4 puntas se utilizan 4 contactos sobre el NW, como se
muestra en la Figura 3.20 (a), a través de los contactos más próximos a
los extremos del NW se conecta la fuente que introduce una corriente I,
los dos contactos restantes se conectan con el voltímetro. En la Figura
3.20 (b) se muestra el circuito equivalente para esta configuración. Debido
a que los voltímetros tienen resistencias internas muy altas, del orden de
varios GΩ, la corriente que circula a través de RC1 y RC2 es muchísimo
más pequeña que la corriente que atraviesa el NW (INW ). Así pues, la
caída de potencial a través de RC1 y RC2 puede considerarse despreciable
y por tanto, el voltaje medido con el voltímetro Vm será en esencia el
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mismo que la variación del potencial a lo largo del NW (VNW ). Por
tanto al aplicar este método la resistencia para la longitud L del NW será
RNW= Vm/I.
3.5.1. Sistema de medidas eléctricas
El sistema en el que se realizaron las medidas eléctricas en NWs indi-
viduales con variación de la temperatura se muestra en la Figura 3.21.
Dicho sistema se compone de un criostato de flujo contínuo de He (Ja-
nis Research STPV-300T-MOD), una fuente de corriente Keithley 2400,
dos multímetros Keithley 2000/2010 y un controlador de temperatura
(331- LakeShore). La temperatura se varía regulando el caudal de He
manualmente.
Figura 3.21: Sistema de medidas eléctricas en función de la T.

4 Caracterización óptica de conjuntos
de nanohilos de InGaN
La utilización de In1−xGaxN en potenciales aplicaciones como células
solares de heterounión [10] así como la mejora de eficiencias en LEDs y LDs,
pasa por lograr la obtención de In1−xGaxN de alta calidad en todo el rango
de composiciones. Este reto es difícil de alcanzar debido al problemas de
solubilidad del In en GaN que dan lugar a una separación de fases [164],
como hemos comentado anteriormente. El crecimiento de In1−xGaxN
en forma de capas por diferentes métodos de crecimiento (MOCVD,
MBE, etc.[20]) ha sido objeto de estudio de numerosas investigaciones,
sin embargo, los métodos epitaxiales tienen el problema de la falta de
sustratos nativos. Ello da lugar a dislocaciones debido al desajuste del
parámetro de red, que suelen actuar como centros de recombinación no
radiativa. Una estrategia adoptada por diversos grupos de investigación
para superar este problema fue crecer In1−xGaxN en forma de NW,
dado que estudios teóricos predicen que el crecimiento de In1−xGaxN en
forma de NW mejora la relajación de la deformación [25]. Hasta ahora la
mayoría de investigaciones en NWs de In1−xGaxN crecidos por MBE se
han centrado en la obtención de muestras ricas en Ga [32, 33, 55, 165].
En esta tesis se estudia el crecimiento NWs de In1−xGaxN sobre Si,
centrando el interés sobre el rango de concentraciones más rico en In, que
es el que hasta ahora está menos estudiado. La técnica de crecimiento
utilizada fue MBE ya que permite el crecimiento a bajas temperaturas
de sustrato bajo un control preciso de los flujos de cada elemento y un
control in-situ del proceso de crecimiento. En este Capítulo se recogen las
condiciones de crecimiento exploradas y los resultados de la caracterización
de las muestras por diversas técnicas: SEM, espectroscopía Raman, PL y
XRD. En la Sección 4.1 se describen las condiciones de crecimiento y las
principales características de las muestras. A continuación, en la Sección
4.2, se presenta el estudio del efecto de la variación de la temperatura
de sustrato sobre muestras crecidas bajo el mismo suministro de Ga.
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Esta sección se divide a su vez en subsecciones en función de la técnica
experimental empleada. Por último se recoge el estudio del efecto del
suministro de Ga sobre las características de la muestras en la Sección 4.3,
dividida igual que la sección anterior, en subsecciones para cada técnica.
4.1. Crecimiento y descripción de las muestras
Las muestras se crecieron por PA-MBE sin catalizador en el sistema
Veeco Gen-II descrito en la Sección 2.5. Se eligieron sustratos de Si(111),
sobre los que se forma una capa amorfa de SiNx que favorece el crecimiento
de NWs libres de deformación [50]. Previamente al crecimiento el sustrato
se calienta a una temperatura ∼ 850oC para eliminar el óxido nativo. Se
utilizó la reconstrucción 7×7 de la superficie del Si como indicador de una
superficie libre de oxígeno. El nitrógeno activo fue proporcionado por una
fuente de plasma de radiofrecuencia (Unibulb) y el In y el Ga se obtuvieron
en celdas de efusión estándar. Los flujos se ajustaron para conseguir las
condiciones ricas en nitrógeno requeridas para obtener conjuntos de NWs
[26]. La concentración nominal de Ga suministrado en la cámara de
crecimiento se define como:
[Ga] = FGa
FIn + FGa
, (4.1)
donde FGa y FIn son los flujos en átomos por área y tiempo de Ga e In,
respectivamente. El tiempo de crecimiento de todas las muestras fue de
200 minutos.
Con el objetivo de estudiar el efecto de la temperatura del sustrato Ts
y del suministro de Ga en el crecimiento de las muestras se exploraron las
condiciones de crecimiento que se recogen en la Figura 4.1 (a). En ésta
se han señalado con círculos las condiciones de crecimiento para las que
las muestras obtenidas presentaron morfología de NWs y con triángulos
aquellas en las que no se obtuvieron NWs. Se crecieron cuatro series de
muestras con [Ga]=7%, 13%, 27% y 60% a diferentes Ts barriendo el
rango ∼ 400 - 500 oC. Este rango contiene temperaturas próximas a las
que, en investigaciones previas, se consiguieron NWs de InN de buena
calidad (Ts = 450oC) en el mismo sistema de crecimiento [53, 61] . Los
NWs de mejor morfología se obtuvieron en las series crecidas con [Ga]=7,
13 y 27% para todo el rango de Ts explorado, a excepción de las muestras
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Figura 4.1: (a)Diagrama en el que se muestra las Ts a la que se han obtenido las
distintas muestras estudiadas en este trabajo, para las distintas concentraciones de
Ga nominal, [Ga]. Con círculos sólidos se representan las condiciones bajo las que se
obtuvieron muestras con forma de NWs y con triángulos aquellas en las que no se
obtuvieron NWs. (b) Imágenes se SEM de las vistas lateral y superior de muestras de
la serie crecida con [Ga]=13% en las que se obtuvieron NWs hexagonales (G900) y en
la que no se obtuvieron NWs (G886).
crecidas con Ts más alta (∼ 510 oC). En la Figura 4.2 (b) se muestran
como ejemplo imágenes de SEM de dos muestras con [Ga]=13% en la
que se obtienen NWs de buena calidad (G900) o no (G886) dependiendo
de la Ts.
4.2. Caracterización de nanohilos de In1−xGaxN
crecidos a diferente temperatura
Las series descritas en el apartado anterior se caracterizaron por SEM,
Raman, XRD, y PL con el fin de investigar el efecto de la Ts en su mor-
fología, composición y propiedades ópticas. En esta sección se presentan
como resultados representativos los obtenidos en la caracterización de la
serie crecida bajo un suministro de Ga del 7%.
4.2.1. Morfología
En la Figura 4.2 se muestran las imágenes de SEM de las vistas lateral
y superior de las muestras, ordenadas de izquierda a derecha de menor
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a mayor Ts. También se señala como referencia, con un rectángulo gris
intercalado en la imágenes de SEM, la Ts máxima a la que se forman
NWs de InN en el sistema de crecimiento empleado en este trabajo
(450oC ). Las muestras crecidas con Ts por debajo de 450oC contienen
conjuntos de NWs que presentan morfología de prisma hexagonal muy
bien definida, cuyas facetas laterales y superior corresponden a los planos
cristalográficos de la estructura WZ. Por encima de 450oC la morfología
empeora progresivamente con el aumento de la Ts hasta convertirse, para
Ts∼500oC, en estructuras que dejan de tener forma de NW. En general,
se observa un ensanchamiento del diámetro de los NWs a lo largo de
la dirección de crecimiento. Esta característica, aunque más acusada,
también se ha observado en NWs de InN puro, denominándose como
forma de bate de béisbol [47, 61, 166].
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Figura 4.2: Imágenes de SEM de las vistas lateral y superior de las muestras de la
serie crecida con [Ga]=7% de menor a mayor Ts ordenadas de izquierda a derecha de
la Figura.
La longitud y el diámetro de los NWs aumenta con la Ts, mientras que
la densidad de NWs sigue el comportamiento contrario, como se muestra
en la Figura 4.3. En la muestra crecida a Ts más baja se estimaron valores
promedio para las longitudes de los NWs, L∼325 nm, el diámetro, D∼50
nm y la densidad de NWs por área de superficie de la muestra, d ∼ 125
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µm−2. En la muestra crecida a mayor Ts (514oC) en la que todavía se
obtuvieron NWs: L∼800 nm, D∼285 nm y d ∼2 µm−2.
A continuación se detallan los resultados de la caracterización por
el resto de técnicas de las muestras que presentaron NWs con buena
morfología.
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Figura 4.3: Longitud (triángulos), diámetro (círculos) y densidad (cuadrados) prome-
dio de los NWs de las muestras de la serie con [Ga]=7% en función de la Ts.
4.2.2. Caracterización por espectroscopía Raman
La caracterización por espectroscopia Raman se llevó a cabo en el siste-
ma presentado en la Sección 3.1.4. Las longitudes de onda de excitación
(λe) empleadas fueron 514.5, 647.1 y 363.8 nm. El láser se enfocó en la
muestra sobre un área ∼ 1 µm2, para ello se utilizó un objetivo de micros-
copio 100× de apertura numérica NA= 0.90, a través del cual también
se recogió la luz dispersada. Las medidas se realizaron a temperatura
ambiente en configuración geométrica nominal z(−,−)z¯.
Los resultados de dispersión Raman obtenidos con λe =514 nm se mues-
tran en la Figura 4.4, donde aparecen los espectros Raman desplazados
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Figura 4.4: Espectros Raman a temperatura ambiente con λe=514.5 nm ordenados
de menor a mayor Ts a lo largo del eje vertical. Las regiones de altas frecuencias
se han multiplicado por distintos factores por claridad. La frecuencia del modo E2h
del InN recogida de la literatura [103] se señala con una línea vertical discontinua a
modo de referencia. La evolución de los modos q-(LO) con la Ts se marca con flechas
discontinuas. La frecuencia del fonón A1(LO) de una aleación de In1−xGaxN cuya
banda prohibida estuviese en resonancia con λe=514.5 nm se ha marcado con línea
verde discontinua como referencia.
a lo largo de la vertical de abajo hacia arriba en orden creciente de Ts.
Por claridad, se ha eliminado el pico del Si del sustrato introduciendo
un corte en torno a 520 cm−1, por tanto, el rango espectral investigado
queda dividido en dos regiones. En la región de frecuencias más bajas los
modos permitidos que predicen la reglas de selección Raman, recogidas en
la Tabla 3.1, son los modos E2. El modo E2h del InN se ha señalado como
referencia con un línea vertical discontinua. Todos los espectros muestran
un pico que asignamos al modo E2h de la aleación que al incrementar la
Ts, se desplaza sutilmente hacia frecuencias más altas, al mismo tiempo
que su FWHM se incrementa de 6 a 9 cm−1, duplicando las anchuras
medidas para NWs de InN de buena calidad cristalina obtenidas en el
mismo sistema de crecimiento [61]. En la región de frecuencias más altas,
las reglas de selección Raman para la configuración z(−,−)z¯ predicen la
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existencia del modo A1(LO). Sin embargo, debido a la morfología de las
muestras y a la apertura óptica del experimento una proporción significa-
tiva de luz entra través de las paredes laterales de los NWs y, como se
vio en la Sección 2.2 tiene lugar la aparición de modos mixtos quasi-LO
(q-(LO)) compuestos por los modos A1(LO) y E1(LO). Los resultados
en esta región del espectro se han escalado, por claridad, para mostrar
intensidades similares a las de la región de bajas frecuencias, los factores
multiplicativos aplicados se detallan en la Figura 4.4. Se observa que todos
los espectros muestran una banda que puede descomponerse en varios
picos que asignamos a modos q-(LO) de la aleación. Como ejemplo se ha
mostrado el ajuste del espectro de la muestra crecida a Ts= 462 oC a tres
picos de frecuencias bajas, intermedias y altas, etiquetados como q-(LO)B ,
q-(LO)I y q-(LO)A, respectivamente. La existencia de varios modos LO es
un rasgo típico de inhomogeneidad en la composición de la aleación [167].
Las intensidades relativas de los picos q-(LO) y sus frecuencias centrales
varían en función de la Ts, la evolución de éstas últimas se señala en
la Figura 4.4 con flechas discontinuas. El pico centrado en ∼ 590 cm−1
se corre ligeramente a frecuencias más bajas a medida que aumenta la
Ts, mientras que su intensidad se mantiene como la dominante en todos
los espectros. El fonón del q-(LO) de mayor frecuencia ∼ 670 cm−1 se
desplaza a frecuencias más altas con el aumento de Ts al mismo tiempo
que aumenta su intensidad. Esta misma tendencia pero menos acusada
es la que siguen los picos de frecuencias intermedias ∼ 620 cm−1. Las
anchuras de los picos Raman en aleaciones son mayores que las de los
picos Raman de cristales de sus binarios de buena calidad, esto se debe a
las fluctuaciones de composición inherentes a las aleaciones.
La frecuencia de los picos Raman cambia con la composición siguiendo
un comportamiento de modo único, explicado en la Sección 2.2.1. Supo-
niendo como primera aproximación que las muestras están totalmente
relajadas [105, 168, 169] se calculan a través de la Ecuación (2.3) los
valores de x en porcentaje para los picos de los espectros Raman mos-
trados en la Figura 4.4, recogidos en la Tabla 4.1. Del modo de aleación
E2h se estima para la muestra crecida a Ts más baja un valor de x
∼ 4%, este valor disminuye levemente para las muestras crecidas a Ts
superiores. En el cálculo de x a partir de los modos q-(LO) suponemos
que q-(LO)'A1(LO), ya que es muy difícil determinar la contribución
de cada uno de los modos polares y el error que se introduce de este
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Ts E2h x q-(LO)B x q-(LO)I x q-(LO)A x
(oC) (%) (%) (cm−1) (%) (cm−1) (%) (cm−1) %
489 490.5 3 591.9 4 622 24 678.4 62
482 489.5 2 592 4 620 23 674.5 60
462 489.3 2 591.5 4 619 22 673.9 59
442 489.4 2 593.7 5 617 21 673 59
426 491.4 4 596 7 616 20 670 57
Tabla 4.1: En la tabla se recogen los valores de x estimados según la Ecuación (2.3)
a partir de las frecuencias de los picos asignados a los modos E2h y q-(LO) de los
espectros obtenidos con λe= 514.5 nm
modo sería como máximo una sobreestimación de x ∼5%, estando por
debajo de la incertidumbre debida a la anchura de los picos de la aleación
(<15%). A partir de las frecuencias de los modos q-(LO)B se obtiene
que x = 7% para la muestra crecida a menor temperatura; este valor
disminuye al aumentar la Ts, del mismo modo que se comportan los
valores estimados a partir del modo E2h. De lo anterior se deduce que
ambos modos proceden de la misma región de la muestra. Se trata de una
región muy rica en In en la que al aumentar la Ts se incorpora peor el
Ga. El pico q-(LO)A equivale a una composición x=57% para la muestra
crecida a Ts más baja aumentando con la Ts hasta alcanzar un valor
del 62% para la muestra crecida a mayor Ts. Los modos q-(LO)I siguen
esta misma tendencia con x ∼20%. La evolución de las frecuencias de
los modos q-(LO)A y q-(LO)I indica que un aumento de la Ts favorece
la incorporación del Ga en las regiones más ricas en Ga a las que se ha
accedido mediante esta técnica.
La variación de la intensidades de los modos q-(LO)I y q-(LO)A relativas
a la del modo q-(LO)B en función de la Ts se debe a efectos de resonancia.
Como se explicó en la Sección 3.1.2, en medidas de dispersión Raman
de semiconductores polares si la excitación está en resonancia con una
transición electrónica del material o próxima a ésta, la dispersión Raman
sufre una gran intensificación, siendo el mecanismo de interacción electrón-
fonón dominante la conocida como interacción de Fröhlich prohibida. En
la Figura 4.4 se ha señalado como referencia la frecuencia del fonón
A1(LO) de una aleación de In1−xGaxN cuya banda prohibida estaría en
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resonancia con λe=514 nm, ésta corresponde a una composición tal que
x ∼ 70%. Al aumentar la Ts se incorpora más Ga en las regiones ricas
en Ga, las bandas prohibidas de esas regiones, a las que pertenecen los
modos q-(LO)I y q-(LO)A, se aproximan a la resonancia con λe y por
lo tanto sus intensidades aumentan. Por proximidad a las condiciones
de resonancia cabría esperar que la intensidad del modo q-(LO)A fuese
mayor que la q-(LO)I , sin embargo, no es así, quizá se deba a que la
región de la que procede el q-(LO)A ocupa un volumen de la muestra
bastante menor que la zona en la que se origina el q-(LO)I .
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Figura 4.5: Espectros Raman de las muestras de la serie crecida con [Ga]=7% a mayor
y menor Ts, las muestras G881(a) y G901 (b), respectivamente, se obtuvieron con
λe= 363.8 nm, 514.5 nm y 647.1 nm, representados por círculos azules, verdes y rojos,
respectivamente. Las líneas discontinuas verticales roja y verde señalan la frecuencia
del modo A1(LO) para aleaciones de In1−xGaxN de composiciones tales que su banda
prohibida estuviese en resonancia con λe= 647.1 nm y 514.5 nm, respectivamente.
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La caracterización se completó estudiando los efectos de resonancia en
los modos polares. Para ello se utilizaron longitudes de onda de excitación
por encima (λe= 647.1 nm) y por debajo (λe= 363.8 nm) de λe=514.5 nm.
En las Figuras 4.5 (a) y (b) se muestran los resultados de las muestras
crecidas a mayor y menor Ts, respectivamente. Al aumentar la longitud
de onda de excitación de 514.5 nm a 647.1 nm, se obtienen espectros de
aspecto similar en los que de nuevo identificamos las tres contribuciones
que etiquetamos como q-(LO)B, q-(LO)I y q-(LO)A. En todas las muestras
se observa que el pico q-(LO)B se desplaza a frecuencias más altas al
aumentar la λe. Este efecto podría deberse al calentamiento local inducido
por el haz del láser [170]. Por otro lado, el aumento de λe dio lugar a
un desplazamiento de los picos q-(LO)I y q-(LO)A hacia frecuencias más
bajas. Estas variaciones observadas en la frecuencia de los picos q-(LO)
con la λe se asignan a excitación resonante selectiva de regiones con
diferente contenido en In [171, 172]. Los espectros obtenidos al disminuir
la λe son distintos a los obtenidos con el resto de líneas. En todas la
muestras aparece un pico ancho en torno 630 cm−1 que, por proximidad al
pico q-(LO)I de los espectros tomados con las demás líneas, identificamos
también como q-(LO)I . En este caso no se observa ninguna tendencia
en la variación la frecuencia central del pico en función de la Ts. Este
pico podría deberse también a un efecto de resonancia con transiciones
electrónicas más altas en la banda prohibida.
4.2.3. Caracterización por difracción de rayos X
Todas las muestras se caracterizaron por XRD. Las medidas se llevaron
a cabo en geometría acoplada θ-2θ utilizando la radiación Cu Kα1 en
el sistema descrito en la Sección 3.2.1. En la Figura 4.6 (a) se muestra,
como resultado representativo, el patrón de la muestra G901, donde
también se señala, como referencia, las posiciones de los picos de XRD
correspondientes a los planos (0002) del InN y el GaN (representados con
líneas verticales discontinuas). Próximo al pico del InN puro, se observa un
pico muy intenso centrado en 2θ∼31.4o, y a ángulos mayores, 2θ∼32.4o se
observa otro pico más ancho y mucho menos intenso. Éstos corresponden a
la difracción del plano (0002) del In1−xGaxN con diferentes composiciones
de In. A partir de ellos, suponiendo que la muestra está relajada, se estima
el parámetro c a través de la ecuaciones 3.26 y 3.27, siendo cInN= 0.57033
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Figura 4.6: (a) Patrón de difracción de rayos X θ-2θ de la muestra G901 (círculos)
junto con los perfiles del ajuste (líneas discontinuas). Las líneas verticales discontinuas
marcan las posiciones de los picos correspondientes a la reflexión de los planos (0002)
del InN y el GaN relajados, 31.33o y 34.36o, respectivamente. (b) Valores de x de cada
muestra de la serie estimados de la posición de los picos en función de la Ts.
nm y cGaN=0.51850 nm [173]. En ausencia de un campo de deformaciones,
las aleaciones generadas por sustitución los átomos de sustitución están
aleatoriamente distribuidos, y los parámetros de red siguen la ley de
Vegard [174]:
cIn1−xGaxN = cIn(1− x) + cGax. (4.2)
A partir de la expresión anterior se estimaron los valores de x de las
muestras de la serie. Los resultados en función de la Ts se muestran en la
Figura 4.6 (b). La mayor parte del volumen investigado se compone de
aleación de In1−xGaxN en la que se ha incorporado muy poco Ga (x<5%)
y cuya incorporación se ve beneficiada con la disminución de Ts. Del pico
menos intenso se obtienen valores de x∼35%. Los errores de x obtenidos
a partir de los picos menos intensos son, en general, mayores que los
obtenidos del pico de mayor intensidad y responden al ensanchamiento
del pico que indica una composición más inhomogénea y/o una peor
calidad cristalina en la zona más rica en Ga.
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Figura 4.7: (a) Espectros de fotoluminiscencia de la serie con [Ga]=7% registrados
a baja temperatura (T=7 K). Los espectros se han normalizado y se representan
desplazados en la vertical para mayor claridad. (b) Los valores de x estimados a partir
de las posiciones de los picos de los espectros de emisión en función de la Ts
4.2.4. Medidas de fotoluminiscencia
Las medidas de fotoluminiscencia se llevaron a cabo a baja temperatura
(7K) utilizando la línea de 514.5 nm de un láser de Ar/Kr. La emisión
en el rango IR y VIS consiste en un único pico en la región del IR en
todas las muestras estudiadas, que se representa en la Figura 4.7 (a). La
muestra crecida a Ts más baja presenta la emisión de menor energía, 0.73
meV, el incremento de la Ts da lugar, en general, a un corrimiento de la
emisión al rojo alcanzando un valor de 0.70 eV para la Ts más baja y a
una disminución de la anchura y asimetría de los picos, con FWHM entre
60 y 40 meV. En base a estos resultados se estiman valores aproximados
de la fracción molar de Ga de las regiones de la muestra que dan lugar
a la emisión, asumiendo que las muestras están totalmente relajadas
conforme la Ecuación (2.9), con Eb =1.43 eV [114] y las energías de las
bandas prohibidas del InN y del GaN 0.65 eV y 3.51 eV, respectivamente
[175, 176]. En la Figura 4.7 (b) se muestran los valores obtenidos para
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x en función de la Ts. El corrimiento al rojo con Ts se traduce en una
disminución de x desde ∼4% a un ∼2%. Los errores en la estimación de
x se asignaron a la incertidumbre debida al FWHM de los picos, estando
en torno al 5%.
Diversos estudios concluyen que la emisión en aleaciones de In1−xGaxN
se debe principalmente a la recombinación de excitones localizados en
determinados mínimos de potencial [177–183]. Esto se explica en base
a la variación espacial de las bandas prohibidas del GaN y del InN
[184, 185], que haría que electrones y huecos tiendan a estar localizados
en regiones ricas en In, lo que llevaría a un aumento de la emisión de las
regiones ricas en In en detrimento de la regiones con menor contenido en
In. Por lo tanto la PL no es una técnica apropiada para determinar la
composición en aleaciones inhomogéneas. A la vista de nuestros resultados
es posible afirmar que todas las muestras tienen regiones muy ricas en In,
pero a partir de las medidas de PL no podemos decir nada acerca de la
homogeneidad de las muestras.
4.2.5. Discusión
En la Figura 4.8 se recopilan los valores de x obtenidos por la tres
técnicas experimentales, donde se observa que los valores de x calculados
a partir de las frecuencias de los modos E2h y q-(LO)B y los estimados a
partir de pico más intenso de la XRD y la PL están en buen acuerdo para
cada muestra, siendo inferiores a la [Ga] (7%) en todas ellas. También
se observa que el aumento de la Ts da lugar a una disminución de
x, independientemente de la técnica. Por lo tanto, todas las muestras
presentan una zona muy rica en In en la que al aumentar la Ts se
incorpora peor el Ga. Por otro lado, de los modos q-(LO)I obtenidos
por espectroscopia Raman con λe=514.5 nm y 363.7 nm se obtienen
composiciones tales que x∼20% y 30%, respectivamente, esta última
composición coincide prácticamente con la composición estimada a partir
del pico XRD2. Los errores de x obtenidos de los modos q-(LO)I y del
pico XRD2 se solapan unos con otros. De esta forma queda probada la
existencia de regiones de composición ∼30% Ga en todas las muestras.
Regiones todavía más ricas en Ga (x∼60%) se encontraron en todas las
muestras, aunque únicamente se detectaron por espectroscopia Raman.
A dichas composiciones se accedió con λe= 514.5 nm y 647.1 nm, debido
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Figura 4.8: Composiciones obtenidas de los resultados de espectroscopia Raman, XRD
y PL de la serie crecida con [Ga]=7% en función de la Ts. La línea gris discontinua
señala la [Ga]. La información obtenida por espectroscopia Raman con λe=363.7 nm se
etiqueta con el superíndice UV, para distinguir de los datos obtenidos con λe= 514.5
nm. El error promedio de las composiciones que se encuentran por encima de [Ga] se
ha representado con barras de error sobre una única muestra, por claridad. Los errores
de las composiciones por debajo de [Ga] obtenidos de XRD1, PL, E2h y q-(LO)B son
del 2%, 6%, 5% y 7%, respectivamente.
a los efectos de resonancia. En la Figura 4.8 sólo se han presentado, por
claridad, los resultados calculados a partir del modo q-(LO)I medidos con
λe= 514.5. Estos resultados reforzarían la hipótesis de que el volumen de
muestra ocupado por la región de composición x∼30% sea mayor que el
ocupado por las regiones donde x∼60%. Cabe destacar que no se registró
emisión de ninguna de las regiones más ricas en Ga, esto no contradice
los resultados del Raman y la XRD, ya que como se explicó en la sección
anterior, en aleaciones de In1−xGaxN inhomogéneas la recombinación
radiativa electrón hueco se localiza en regiones de menor potencial, es
decir, en las regiones más ricas en In.
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4.3. Caracterización de nanohilos de In1−xGaxN
crecidos con distinto contenido de Ga
4.3.1. Morfología
V
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Figura 4.9: Imágenes de SEM de las vistas lateral y superior de las muestras de menor
a mayor [Ga] ordenadas de izquierda a derecha de la Figura. Las muestras G871 a
G710 se crecieron con Ts∼445oC y la muestra G708 se creció a Ts más alta, 566oC.
Las muestras que se estudian en este apartado se crecieron con [Ga]=7,
13, 27% y 60% a Ts∼445oC. Con el objetivo de mejorar la incorporación
de Ga para [Ga]=60% se exploraron diferentes temperaturas, como se
recoge en la Figura 4.1, obteniéndose los NWs de mejor morfología a
Ts=566oC. En la Figura 4.9 se recogen las imágenes de SEM describiendo
sus condiciones de crecimiento. El incremento [Ga] en las muestras crecidas
a Ts∼445oC con [Ga]<50% da lugar a una disminución del diámetro
promedio (D) de los NWs desde 110 a 40 nm, y a un leve aumento de la
longitud promedio de éstos (L∼ 400 nm) al mismo tiempo que aumenta su
inclinación respecto al sustrato y su densidad desde 20 hasta 50 µm−2. Al
aumentar [Ga] hasta un 60% la morfología empeora, como se observa en la
Figura 4.9 y la forma hexagonal deja de ser perfecta. En la muestra G710
se observa bimodalidad en la morfología y dimensiones de los NWs. La
muestra se compone de NWs largos (L∼1200 nm) y gruesos (D∼250 nm)
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y NWs cortos (L∼650-1000) y finos (D∼35-65 nm) . Esta bimodalidad
desaparece al aumentar Ts, dando lugar a NWs de L∼150 nm y D∼40
nm y densidad muy alta, observándose coalescencia entre NWs vecinos.
4.3.2. Caracterización por espectroscopia Raman
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Figura 4.10: Espectros Raman ordenados de menor a mayor [Ga] a lo largo del eje
vertical. Todos los espectros se midieron con λe=514 nm, excepto el de la muestra
G708 que se tomó con λe=363.8 nm. La región de altas frecuencias de la muestra G871
se ha multiplicado por un factor 2 por claridad. La posición del modo E2h del InN se
señala con una línea vertical discontinúa a modo de referencia.
La caracterización por espectroscopia Raman de las muestras descritas
en el apartado anterior se llevó a cabo bajo las condiciones detalladas
en la Sección 4.2.2. Los espectros Raman se muestran en la Figura 4.10
espaciados a lo largo del eje vertical ordenados de menor a mayor [Ga].
Todos ellos se obtuvieron utilizando λe=514.5 nm, excepto el de la muestra
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G708 ya que al excitar con la λe=514.5 nm un fondo de fotoluminiscencia
no dejaba ver los picos Raman y por tanto se utilizó λe=363.8 nm . En
todos los espectros en torno a 520 cm−1 aparece el intenso pico del Si del
sustrato. A frecuencias inferiores a la del pico del Si en los espectros de
las dos muestras de menor [Ga] se observa un pico próximo a la frecuencia
del modo E2h del InN puro (señalado en la Figura 4.10 con una línea
vertical discontinua) que asignamos al modo E2h de la aleación. Éste
sufre un leve corrimiento al azul con el aumento de [Ga], mientras que
su anchura se mantiene constante en torno a 6 cm−1. En los espectros
restantes no se observa el modo E2h. Esto se debe a que al aumentar [Ga]
se incorpora mayor cantidad de Ga y,por tanto, el pico se desplazara hacia
altas frecuencias al mismo tiempo que se ensancha, quedando oculto tras
el pico del Si. Este comportamiento del pico E2h se ha observado en otros
estudios de aleaciones de In1−xGaxN [167]. Para la muestra crecida con
[Ga]=60% a alta Ts (G708) se incorpora mayor cantidad de Ga y el pico
E2h de la aleación pasa a estar muy próximo al del GaN. En el espectro
de dicha muestra se ha señalado con un asterisco el pico E2h del que se ha
insertado una ampliación en la misma figura. Para frecuencias por encima
de la del modo del Si todos los espectros muestran bandas formadas
por varios picos que etiquetamos como q-(LO)B, q-(LO)I y q-(LO)A
siguiendo el mismo criterio empleado en la Sección 4.2.2. Se observa
que en el espectro de la muestra de menor [Ga] domina la contribución
del pico B frente al resto de contribuciones, este comportamiento se
invierte a medida que aumenta la [Ga], al mismo tiempo que el pico
B se desplaza a frecuencias más bajas y el I y el A a frecuencias más
altas. Cabe destacar que para la muestra crecida con mayores [Ga] y Ts
únicamente se encuentra el pico ancho centrado en 727.5 cm−1. A partir
de las frecuencias de los picos asignados a los modos q-(LO) se estiman
los valores de x que se recogen en la Tabla 4.2.
4.3.3. Caracterización por difracción de rayos X
Todas las muestras se caracterizaron por XRD. Los resultados de las
muestras crecidas con [Ga]<50% y [Ga]>50% se muestran en las Figuras
4.11 (a) y (b), respectivamente, donde como referencia se han señalado
las posiciones teóricas de los planos (0002) para el InN y el GaN relajados.
En los patrones de las muestras crecidas con [Ga]<50% se observa un pico
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[Ga] E2h x q-(LO)B x q-(LO)I x q-(LO)A x
(%) (cm−1) (%) (cm−1) (%) (cm−1) (%) (cm−1) %
60* 565 96 — — 727.5 96
60 — — — — 671 60 698 76
27 — — 595 6 645 40 682 65
13 490.5 3 595 6 627 30 677 61
7 489.5 2 593 5 617 20 674 55
Tabla 4.2: En la tabla se recogen los valores estimados de x según la Ecuación (2.3) de
los picos de frecuencias más bajas y más altas asignados modos q-LO de los espectros
obtenidos con λe= 514.5 nm, menos para la muestra crecida con [Ga]= 60% a la Ts
más alta que se midió con λe= 363.8 nm y se indica con un asterisco.
muy intenso cercano al plano (0002) del InN que etiquetamos como XRD1.
Para la muestra de menor [Ga] (7%) la posición de este pico casi coincide
con la posición del plano (0002) del InN, por tanto la señal procede de
zonas de la muestra compuestas prácticamente por InN. Al aumentar [Ga]
el pico se corre ligeramente a ángulos mayores al mismo tiempo que se
ensancha, es decir, se incorpora mayor cantidad de Ga en la región rica en
In. En el ensanchamiento de los picos de XRD intervienen los efectos de
la aleación combinados con las deformaciones y los defectos estructurales.
El pico XRD1 también se encontró en la muestra crecida con [Ga]=60% a
baja Ts (G710), sin embargo, en el patrón de la muestra G708, crecida a la
misma [Ga] pero a temperatura unos 100oC más alta este pico desaparece.
Por tanto, todas las muestras crecidas a Ts más bajas contienen zonas
muy ricas en In, cuya calidad empeora al aumentar [Ga]. Los patrones de
difracción muestran una segunda contribución considerablemente menos
intensa en 2θ=32.4o (x=0.35), etiquetada como XRD2. Esta segunda
contribución no siempre tiene una forma Gaussiana. En la muestra con
[Ga]=13%, por ejemplo, el pico presenta una cola que disminuye en
intensidad a medida que el ángulo se aproxima a la posición (0002) del
GaN. En el patrón de la muestra con [Ga]=27% apenas se distingue el
pico de la cola. En la muestra G710 se aprecia una banda ancha de modo
que los valores de x que se extraen abarcan un amplio rango comprendido
entre un 25 y un 70%. Por tanto, las muestras anteriores contienen
una segunda fase más rica en Ga que aumenta su inhomogeneidad al
incrementar [Ga]. Por el contrario, la muestra G708 presenta un único
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pico, localizado en torno a 33.7o y etiquetado como XRD3. Se trata de un
pico intenso y muy ancho, del que se deduce una composición promedio
(x∼75%), por encima de la composición nominal. Esto significa que no
hay separación de fase en esta muestra, sin embargo, la aleación del
volumen examinado tiene grandes fluctuaciones de composición.
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Figura 4.11: (a) Patrón de rayos X θ-2θ de las muestras crecidas con [Ga]<50%. (b)
Patrón de rayos X θ-2θ de las muestras crecidas con [Ga]>50%.
4.3.4. Medidas de fotoluminiscencia
Las medidas de fotoluminiscencia se realizaron a baja temperatura
(7 K) explorando el rango del IR y del VIS. Las longitudes de onda
empleadas para la excitación fueron de 325 nm, proporcionada por un
láser de He-Cd, y la línea de 514.5 nm de un láser de Ar/Kr. Para la
detección en el rango del UV al VIS (4.1 – 1.4 eV) se utilizó un cámara
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Figura 4.12: Espectros de PL a baja T de las muestras G871 ([Ga]=7%), G883
([Ga]=13%), G682 ([Ga]=27%), G710 ([Ga]=60%) y G708 ([Ga]=60%).
CCD de silicio, mientras que para la detección en el IR (0.62 – 1.4 eV) se
empleó un fotodiodo de InGaAs. Las intensidades absolutas detectadas en
cada rango no son comparables debido a la gran diferencia de sensibilidad
de los detectores. Los resultados se recogen en la Figura 4.12, donde en
el eje horizontal inferior se representan las energías del rango de interés
explorado y en el eje horizontal superior la composición de la aleación x
estimadas como se explica en la Sección 4.2.4. En la región del IR todas
las muestras, excepto la G708, presentan un pico de emisión a energías
próximas a las de la banda prohibida del InN, confirmando que en todas
ellas existen zonas muy ricas en In (x∼5 %) independientemente de las
condiciones de crecimiento. Los picos de las muestras de [Ga]<50% se
ajustan a perfiles Gaussianos que al aumentar [Ga] se ensanchan de 0.054
eV a 0.069 eV, al mismo tiempo que se desplazan ligeramente a energías
superiores de 0.7 eV a 0.73 eV. Para la muestra G710 también se detectó
emisión a energías ∼ 0.90 eV (x∼15%), aunque unas diez veces menos
intensa,. En la zona del VIS sólo se registró emisión para las muestras
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crecidas con mayores [Ga] (27% y 60%). Todas ellas tienen una emisión
muy ancha comprendida prácticamente en el mismo rango energético (∼
1.4- 2.4 eV), que puede descomponerse en al menos dos contribuciones
principales para x∼50-60%.
4.3.5. Discusión
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Figura 4.13: Composiciones obtenidas de los resultados de espectroscopia Raman,
XRD y PL de las muestras G871 ([Ga]=7%), G883 ([Ga]=13%), G682 ([Ga]=27%),
G710 ([Ga]=60%) y G708 ([Ga]=60∗ %). Las barras de error de la composiciones tales
que x>10% representan los errores promedio de los valores de x obtenidos de cada
técnica y se representan, por claridad, sobre un única muestra. En los valores obtenidos
de XRD2 no se han omitido la barras de error por claridad, ya que alcanzarían casi
todo el rango de composiciones.
Las composiciones obtenidas por cada técnica se recogen el la Figura
4.13. En cada una de las muestras crecidas con [Ga]<50% las tres técnicas
experimentales evidencian una zona muy rica en In, estando los valores
de x obtenidos por las tres técnicas en muy buen acuerdo (1<x<6%). En
las muestras crecidas con [Ga]=60% la región rica en In sólo se encontró
en la muestra crecida a Ts más baja a través de la PL y la XRD, de
ambas técnicas se extrae que x∼3% en dicha zona.
Por espectroscopía Raman se detectaron en todas la muestras dos
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composiciones adicionales, excepto en la muestra crecida a más altas
[Ga] y Ts. Por un lado, a partir de los modos q-(LO)A se obtuvieron
valores de x>50%, siendo el valor más bajo de x del 55%, calculado para
la muestra crecida con [Ga]=7%, al aumentar [Ga] los valores de x se
incrementan hasta alcanzar el 80%, para la muestra G710. Cabe destacar
que para la muestra G708 se detecta a través de la espectroscopía Raman
un composición de un 96% de Ga, tanto a través del modo q-(LO)A como
de la frecuencia del modo E2h de la aleación. Por otro lado, a partir de
los modos q-(LO)I se estiman composiciones que van desde x∼20% para
la muestra crecida con [Ga]=7% hasta ∼55% para la muestra crecida con
[Ga]=60% a menor Ts. En buen acuerdo con estas últimas composiciones
están los valores extraídos de los picos XRD2, aunque la dispersión de
composiciones en torno a los valores representados para las muestras con
[Ga]= 7, 13 y 27% es muy grande ya que, como se vio en la Sección 4.3.3
se trataba de picos sobre fondos muy anchos, llegando a solaparse con
zonas de composición ricas en In y en Ga.
Las muestras crecidas con [Ga]= 27 y 60% fueron las únicas con emisión
en el VIS además de en el IR, a partir de dicha emisión se extraen valores
de x por debajo de los obtenidos del modo q-(LO)A y próximos a los
obtenidos por XRD2 y q-(LO)I . La muestra G710 presenta además, un
pico de emisión en el IR ∼0.9 eV poco intenso, que equivaldría a x∼15%.
Estas composiciones quedan dentro del rango abarcado por el error de
las composiciones estimadas a partir del XRD2 de esa muestra. Para
esta última muestra las composiciones obtenidas por las tres técnicas
presentan la menor dispersión de todas la muestras estudiadas, por lo que
se trataría de la muestra más homogénea y más rica en Ga. De las cinco
muestras estudiadas, la emisión a mayor energía la presentó la muestra
crecida con [Ga]=60% a mayor Ts, la composiciones que se estiman de
dicha PL están en buen acuerdo con las obtenidas del pico XRD3 y muy
próximas a las detectadas con espectroscopía Raman.
4.4. Conclusiones
Los NWs estudiados, crecidos con una temperatura de crecimiento por
debajo de 500oC, independientemente de la composición nominal de Ga
siempre presentan una fase muy rica en In con x∼5%. Del estudio de
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NWs crecidos con una [Ga] constante variando Ts se concluye que el
aumento de Ts da lugar a una leve disminución de x en las regiones ricas
en In. En las muestras crecidas a baja Ts (temperaturas próximas a las
de crecimiento del InN) con distintas [Ga] la tendencia de x al aumentar
[Ga] es un leve aumento en la incorporación de Ga a la fase rica en In. La
incorporación de Ga en las regiones de composición más ricas en Ga es
más efectiva si se aumenta [Ga] que si se aumenta Ts. Al aumentar la Ts
hasta 566oC para mejorar la incorporación del Ga se consiguen muestras
ricas en Ga más homogéneas que el resto.
Con el objetivo de clarificar la distribución de las inhomogeneidades
de la aleación el siguiente paso de la investigación consistió en investigar
varios NWs individuales de cada una de las muestras con técnicas con
resolución espacial nanométrica.

5 Microanálisis de nanohilos
individuales de In1−xGaxN por
espectroscopía de dispersión de rayos
X
El estudio de conjuntos de NWs que se ha presentado en el capítulo
anterior ha evidenciado la existencia de inhomogeneidades en las muestras.
Dichas inhomogeneidades pueden deberse a la existencia de NWs con
diferentes composiciones o a inhomogeneidades en la composición de
la aleación en un único NW[186]. El objetivo de este Capítulo es el de
investigar la distribución espacial de la aleación dentro de cada nanohilo.
El conocimiento de la estructura interna de los NWs en función de las
condiciones de crecimiento supone avanzar en la identificación de los
mecanismos que rigen el crecimiento y, por tanto, en un mayor control
sobre las características de los NWs. Para ello se utiliza una técnica
que permite analizar la distribución elemental cualitativa y cuantitativa
de un único NW con resolución espacial nanométrica: la espectroscopía
de dispersión de rayos X obtenida en un microscopio electrónico de
transmisión (TEM-EDX).
Este capítulo está organizado de la siguiente manera: en la Sección 5.1
se describen las muestras y la preparación requerida para llevar a cabo la
caracterización por TEM-EDX. A continuación se muestra la información
que puede extraerse de los espectros de EDX, Sección 5.2. Los barridos
lineales sobre los NWs en determinadas direcciones y su interpretación se
detallan en las Secciones 5.3 y 5.4. Como complemento se llevó a cabo
el microanálisis en los NWs por XRF con radiación de sincrotrón, los
resultados se recogen en la Sección 5.5. Por último en la Sección 5.6 se
comparan los resultados de ambas técnicas y en base a ellos se discute
el papel que juegan de los principales mecanismos que intervienen en el
crecimiento de los NWs.
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5.1. Descripción y preparación de las muestras
Muestra [Ga] (%) Ts (◦C) L (nm) D (nm) Morfología
G869 7 462 500-1000 100-140 bate de béisbol
G682 27 446 500-700 45-65 –
G692 27 492 650-1000 100-170 bate de béisbol
G710A 60 525 1200-1300 200-250 –
G710B 60 525 300-500 40-60 –
Tabla 5.1: Condiciones de crecimiento y características de los NWs investigados:
suministro de Ga ([Ga]); temperatura de sustrato (Ts); longitud (L); y diámetro (D).
Los dos tipos de NWs presentes en la muestra G710 se han etiquetado con A y B, para
los NWs largos y cortos, respectivamente.
Los NWs que se investigan en este trabajo, como se ha visto en el
capítulo anterior, crecen formando conjuntos de NWs, por tanto como paso
previo a la caracterización de NWs individuales es necesario separarlos
del conjunto. Esto se logra dispersando los NWs sobre nuevos sustratos,
los detalles del procedimiento seguido se detallan más adelante. Una vez
aislados los NWs es necesario caracterizar un número estadísticamente
representativo de NWs de cada conjunto. Por otro lado, el tiempo necesario
para obtener la información de la distribución espacial de la aleación en
el interior de cada NW por TEM-EDX es muy largo. Estos dos factores
implican que para la caracterización de NWs individuales procedentes de
un único conjunto haya que emplear tiempos de experimentación muy
largos. Por tanto, el número de conjuntos de NWs en los que se llevó a cabo
el estudio se redujo a cuatro, todos ellos correspondientes a composiciones
ricas en In, dos de las cuales se tomaron de la misma serie con el objetivo
de investigar la influencia de la Ts. Una recopilación de las condiciones de
crecimiento, tamaño y morfología de los NWs estudiados se recoge en la
Tabla 5.1. Las longitudes (L) y diámetros (D) de los NWs pertenecientes a
la misma muestra presentan una gran dispersión. Algunos NWs extraídos
de las muestras seleccionadas fueron caracterizados por SEM, tal y como
se muestra en la Figura 5.1 (a). Además, se caracterizaron por HRTEM
regiones de distintos NWs, evidenciando la gran calidad estructural de los
mismos. La Figura 5.1 (b) muestra una imagen de HRTEM representativa
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de un NW de la muestra G682.
(a) (b)
G869 G682
100 nm 100 nm
G710BG692 G710A G710B
2 nm
100 nm 200 nm 100 nm
Figura 5.1: (a) Imágenes de TEM de NWs individuales representativos de las muestras
de interés. La muestra G710 presentó morfología bimodal, como se vio en la Sección
4.3.1, los dos tipos de NWs se han etiquetado con A y B. (b) Resultados de HRTEM
que muestran los planos atómicos próximos a la superficie lateral de un NW de la
muestra G682. El material amorfo de la superficie, señalado con una flecha negra,
puede se una capa fina de óxido.
Para llevar a cabo la caracterización de los NWs en el sistema que se
describió en la Sección 3.3.2 es necesario transferir y dispersar NWs de las
muestras a las rejillas portamuestras para el TEM. Dicha transferencia
se lleva a cabo mecánicamente según los siguientes pasos: primero por
contacto entre una toallita de papel y la muestra se separan algunos
NWs del sustrato, ver Figura 5.2(a); seguidamente se pone en contacto
la toallita con el portamuestras sobre el que quieran dispersarse, en este
caso sobre una rejilla para el TEM. Este último paso es suficiente para
que decenas de NWs queden esparcidos por la superficie de la rejilla listos
para ser introducidos en el TEM. En la Figura 5.2(b) se muestra una
imagen de TEM de los NWs dispersados. Cabe mencionar que las rejillas
empleadas son rejillas de cobre cubiertas por una película de carbono
perforada, lo cuál implica que el último paso en la transferencia de los
NWs sea crítico, puesto que si se toca con demasiada fuerza la rejilla,
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la película de carbono que la recubre se rompe y queda inservible. La
elección del tipo de rejillas portamuestras para los NWs que eran nuestro
objeto de estudio no fue trivial debido a la inestabilidad mecánica de
los NWs sometidos al haz de electrones, que dificultaba las medidas de
alta resolución. Tras probar diferentes rejillas, las que se utilizaron fueron
rejillas de cobre con orificios de 60×25 µm, recubiertas con una capa de
carbono agujereado ultra-plana (CFC-300-Cu de la casa Aname).
(a) (b)
Figura 5.2: (a)Imagen de una de las muestras y de la toallita de sala límpia doblada
convenientemente con la que se toca la muestra de la que se quieren transferir nanohilos.
También se muestra un sustrato sobre el que pueden dispersarse los NWs. (b) Imagen de
TEM de los NWs dispersado sobre una rejilla. La línea azul encierra un único NW que
ha quedado convenientemente aislado del resto para llevar a cabo su caracterización.
5.2. Espectros de EDX
En primer lugar se registraron espectros de fluorescencia de rayos X de
los NWs aislados. En la Figura 5.3 se muestra un espectro representativo
obtenido con un diámetro del haz de electrones que excedía la longitud
del NW procedente de la muestra G692. Este tipo de espectros permite
obtener información cualitativa de la muestra por identificación de los
picos con las correspondientes líneas espectrales de cada elemento, como
se explica en la Sección 3.3.3. En el espectro de la Figura 5.3 se han
etiquetado las líneas espectrales correspondientes a cada pico. En la zona
de energías más bajas se encuentran las líneas L del In y para energías más
altas las líneas K del Ga. Próximas a éstas se identificaron las líneas K
del Cu, procedentes de las rejillas del portamuestras. La ausencia de otros
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elementos indica que no hubo contaminación en el proceso de crecimiento
ni tampoco en su caracterización.
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Figura 5.3: El dibujo representa el haz de electrones enfocado excitando todo el NW.
En la gráfica se representa el espectro EDX de un NW de la muestra G692, en el que se
identifican los picos con la líneas espectrales de los elementos presentes en la muestra.
El In y el Ga se encuentran en el NW mientras que el Cu procede de la rejilla que
se utilizó como portamuestras. Los picos del espectro se ajustaron como gaussianas
que aparecen como líneas discontinuas de colores rojo, azul y verde, para los picos
del In, Ga y Cu, respectivamente. La suma de las intesidades se representa con línea
discontinua de color negro.
Un paso más allá de la identificación de los elementos de la muestra
consiste en cuantificar su composición. Para ello, en primer lugar se calcula
la intensidad integrada de los picos de interés, en nuestro caso los picos que
identificamos con las líneas espectrales L del In y K del Ga. La obtención
de la intensidad integrada requiere llevar a cabo un tratamiento previo
del espectro, tal y como se detalla en la Sección 3.3.3. El equipo empleado
realiza automáticamente este tratamiento proporcionando directamente
los valores de las intensidades integradas. No obstante, se comprobó que
el tratamiento automático que era correcto. Para ello se obtuvieron la
intensidades integradas a partir de los espectros de EDX con un programa
externo, teniendo en cuenta las fuentes de error que se comentan en la
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Sección 3.3.4. En la Figura 5.3 se muestra el ajuste de los picos de interés
del espectro a perfiles Gaussianos tras restar el fondo. Los resultados
obtenidos estuvieron en buen acuerdo con los proporcionados por el
sistema de medida.
La composición de la aleación puede obtenerse a partir de las intensi-
dades integradas utilizando como método de cuantificación la relación de
Cliff-Lorimer para muestras que cumplen el criterio de capa fina, como se
detalló en la Sección 3.3.4. Para el NW de la muestra G692, mostrado
en la Figura 5.4, se estimó un contenido promedio de Ga del 6%, sig-
nificativamente inferior al flujo de Ga bajo el que se creció la muestra
([Ga]=27%).
La resolución espacial nanométrica del HRTEM permite registrar es-
pectros enfocando el haz de electrones sobre una región de la muestra de
3 nm de diámetro. De esta manera es posible obtener información de la
composición del NW con resolución espacial nanométrica. Al disminuir
el tamaño del haz es necesario optimizar el tiempo de acumulación para
conseguir una estadística de cuentas razonable. Para ello se compararon
los resultados de la cuantificación para medidas hechas con tiempos de
acumulación entre 2 y 100 s tanto para el caso en el que se excitaba
el máximo y el mínimo volumen de muestra. El primer caso se da al
enfocar el haz sobre un punto próximo al eje de crecimiento del NW, las
medidas en esta región permiten investigar mayor volumen de la zona
más interna del NW que llamaremos núcleo, las medidas sobre esa zona
las etiquetaremos como PN , representada en el esquema de la Figura
5.4 (a). El mínimo volumen se excita al enfocar el haz de electrones en
un punto cercano a la pared lateral del NW, a esta zona la llamaremos
corteza y la etiquetamos como PC , como se muestra en la Figura 5.4 (a).
Para ambas zonas se obtuvo un buen acuerdo entre las composiciones
estimadas a partir del espectro obtenido con 100 s y con el resto de
tiempos, excepto para t = 2 s. Por otro lado, estudios de la distribución
espacial en compuestos que contienen In mediante TEM-EDX señalan
como dificultad añadida la difusión del In debida al bombardeo del haz
de electrones. Este problema puede evitarse con tiempos de acumulación
suficientemente cortos [33, 187, 188]. Con todas estas consideraciones el
tiempo óptimo de acumulación para un haz de electrones de 3 nm de
diámetro se estimó en 4 s.
El error relativo de las concentraciones elementales, como se explica
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en la Sección 3.3.4, está dominado por la estadística de cuentas. Cabe
mencionar que en este trabajo se calculó el error relativo para todas las
medidas realizadas alcanzando un valor máximo de 35% en los puntos
más cercanos a las paredes laterales de los NWs, debido a la reducción
del volumen excitado.
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Figura 5.4: (a) Sobre la imagen de TEM de un NW se señalan las posiciones de las
zonas que llamaremos corteza y núcleo a la altura del centro del NW, etiquetadas
como PC y PN y representadas por dos un círculo de color violeta y otro naranja,
respectivamente. También se muestra el esquema de una sección tranversal radial de
un NW en el que se representan los volúmenes que permite examinar la técnica en la
corteza (cilindro violeta) y en el núcleo (cilindro anaranjado). (b) Siguiendo el mismo
criterio de para los colores se han representado los espectros de EDX obtenidos en la
corteza y el el núcleo del NW, identificando los picos con las líneas espectrales de los
elementos correspondientes.
El problema que entraña la caracterización de muestras en las que, como
en nuestro caso, la composición química puede cambiar simultáneamente
con el grosor del la muestra [160] se abordó del siguiente modo. Se
midieron los espectros de fluorescencia sobre dos puntos de la misma
sección transversal del NW; un espectro se tomó enfocando el haz de
electrones en PC y el otro en PN , como se muestra en la Figura 5.4 (a).
Los espectros de fluorescencia registrados en ambas zonas se muestran
en la Figura 5.4 (b), donde se observa que la intensidad de la línea de
fluorescencia L del In es menor en la corteza que en el núcleo, mientras
112 Microanálisis de nanohilos individuales de In1−xGaxN por EDX
que la intensidad de la línea K del Ga es prácticamente la misma en
ambas regiones.
5.3. Perfiles lineales de EDX de nanohilos
individuales
Con el fin de estudiar posibles inhomogeneidades en la composición de la
aleación en el NW se llevó a cabo el estudio de la distribución espacial del
In y el Ga en el interior del los mismos en el sistema TEM-EDX, descrito
en la Sección 3.3.2, utilizando el modo de funcionamiento de barrido
lineal. En este modo de funcionamiento la información que proporciona el
sistema en cada punto del barrido consiste en los valores de las intensidades
integradas de las líneas de fluorescencia de los elementos de interés, en
nuestro caso, las líneas L del In y K del Ga. Las direcciones elegidas para
llevar a cabo los barridos en los NWs individuales fueron la dirección axial,
a lo largo del eje de crecimiento del NW, y la dirección radial o transversal,
es decir, perpendicular a la axial. En cada NW se llevaron a cabo un
barrido axial (A) y tres barridos radiales en tres secciones distintas del NW:
cerca de la base (B), en la zona central del NW (C) y en las proximidades
de la punta (P). En la Figura 5.5 se representa la zona del NW sobre
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Figura 5.5: Sobre la imagen de SEM del NW se señala con una línea de círculos
señala la zona a lo largo de NW sobre la que se llevó el barrido lineal axial en el
TEM. La gráfica muestra los resultados de las intensidades integradas de las líneas de
fluorescencia L del In y K del Ga a lo largo de la dirección axial del NW G692NW1.
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las que se hizo el barrido axial junto con el perfil de las intensidades
integradas de las líneas de fluorescencia L del In y K del Ga del NW
G692NW1 a lo largo del eje de crecimiento del NW, donde se observa
que la intensidad integrada de la línea K del Ga disminuye gradualmente
desde la base hacia la punta del NW mientras que el comportamiento
para la línea L del In es el contrario. En las Figuras 5.6 (a), (b) y (c)
se representan las zonas del NW sobre las que se hicieron los barridos
axiales B, C y P junto con los perfiles de las intensidades integradas
G692NW1. Se observa que los valores de la intensidad integrada de la
línea L del In aumentan, en general, desde la sección B a la P, mientras
que los valores de la línea K del Ga la sección B son más altos que en
las demás secciones. Estos resultados son representativos de todos los
resultados obtenidos en los NWs de las distintas muestras. Cabe destacar
que en el eje de ordenadas de los perfiles anteriores se representan las
posiciones del haz de electrones relativas al diámetro y a la longitud del
NW, sin utilizar unidades absolutas. Ello se debe a que, para optimizar
la detección de la fluorescencia, la rejilla se gira perdiéndose la referencia
espacial absoluta, como se mostró en la Figura 3.16. Estas medidas se
llevaron a cabo sobre un número estadísticamente significativo de NWs, e
independientemente de la orientación de los mismos, todos los espectros
presentaron las mismas características. A partir de los datos de los perfiles
de las intensidades integradas que se acaban de presentar se calcularon
las concentraciones de In y Ga en cada punto del barrido. El método
de cuantificación utilizando fue el de Cliff-Lorimer [189] para muestras
que cumplen la aproximación de capa fina, los detalles de este método
se explicaron en la Sección 3.3.4. En nuestro caso no disponemos de
una muestra patrón conocida para obtener el valor de k de la expresión
(3.36) por lo que se tomó el valor dado por el software del instrumento
(0.81 para concentraciones expresadas en % atómico). La validez de
la aproximación de capa fina en NWs individuales fue comprobada de
diferentes formas. Por un lado, se calculó para cada punto del barrido
la corrección debida a la absorción, A, según la Ecuación (3.34). Las
correcciones han de tener en cuenta la orientación aleatoria en la que
pueden quedar los NWs respecto al detector. En las Figuras 5.7 (a) y
(b) se muestran de manera esquemática dos configuraciones en las que
podría quedar el NW orientado, en el caso (a) el camino que sigue la
señal hasta alcanzar el detector atraviesa una región bastante mayor que
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Figura 5.6: En (a), (b) y (c), se señala con línea de círculos las secciones sobre las
que se realizaron los barridos lineales, P, C y B, respectivamente, junto con los perfiles
de las intensidades integradas de las líneas de fluorescencia L del In y K del Ga del
NW G692NW1.
el radio del NW, al contrario que en el caso (b). Incluso para el caso en
el que los rayos X del volumen excitado atravesasen casi todo el NW, la
corrección de la absorción siempre está por debajo de un 1% del valor
obtenido sin tener en cuenta la aproximación. Una segunda comprobación
de la validez de las aproximaciones efectuadas consistió en estudiar la
autoabsorción en NWs binarios de InN y GaN con dimensiones similares
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Figura 5.7: En (a) y (b) se representan dos posibles orientaciones de un NW respecto
al haz de electrones y al detector del sistema TEM-EDX. La línea discontinua verde
marca el camino de la fluoresencencia dentro del NW, susceptible de sufrir absorción,
mucho más largo en el caso (a) que en el caso (b). La línea roja discontinua indica la
trayectoria hasta el detector.
a las de los NWs ternarios. En la Figuras 5.8 (a),(b) y (c) se muestran los
perfiles teóricos de intensidades integradas para barridos radiales de NWs
binarios de sección circular (C) y hexagonal en dos orientaciones distintas,
etiquetadas como HA y HB, respectivamente, en el caso en que no haya
corrección de autoabsorción. Las Figuras 5.8 (d) y (e) muestran resultados
representativos de los barridos radiales medidos en NWs de GaN de
secciones aproximadamente circular y hexagonal con orientación HA. En
la Figura 5.8 (f) se muestra el perfil radial de un NW de InN en orientación
HB. En general las formas de los perfiles experimentales mostraron buena
correlación con los teóricos. La comparación de intensidades obtenidas en
función del volumen excitado para los NWs binarios dio resultados muy
similares a los calculados, por tanto los efectos de autoabsorción pueden
despreciarse en le caso que nos ocupa. Estas comprobaciones verifican
que, bajo las condiciones de medida en las que se trabajó para obtener
perfiles lineales de intensidades integradas de los NWs individuales, se
satisface el criterio de capa fina y que la cuantificación de la composición
de la aleación en los NWs puede llevarse a cabo utilizando la relación de
Cliff-Lorimer. En la Figura 5.9 se muestra el perfil de composición axial,
en el que se observa una disminución no lineal de la concentración de
Ga desde la base a la punta del NW. Este mismo tipo de distribución
se encontró en todos los NWs estudiados. Por otro lado, los perfiles de
concentración de Ga a lo largo de la dirección radial en las secciones P, C
y B del NW G692NW1 se muestran, como resultados representativos en la
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Figura 5.8: En (a),(b) y (c) se muestra los perfiles de intensidad integrada calculados
suponiendo NWs binarios de sección circular C, hexagonal apoyado el una arista del
prisma hexagonal HA y apoyado sobre una cara lateral HB, respectivamente. En (c),
(d) y (e) se muestran los perfiles radiales obtenidos experimentalmente de NWs binarios
de GaN, InN y GaN y diámetros de 40 nm, 80 nm y 57 nm, respectivamente, junto las
imágenes de SEM correspondientes.
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Figura 5.9: Sobre la imagen de TEM del NW se señala con una línea de círculos la
zona a lo largo de NW sobre la que se realizó el barrido lineal axial. La gráfica muestra
el porcentaje de x estimado a lo largo del eje del NW G692NW1.
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Figuras 5.10 (a), (b) y (c), respectivamente. Los tres perfiles muestran el
mismo tipo de distribución radial para la aleación: la concentración de Ga
es aproximadamente constante en la zona central, aumentando de manera
continua hacia las paredes laterales externas del NW. La apariencia de
esta distribución hace pensar en la existencia de una distribución núcleo-
corteza. Esta hipótesis se explicará en detalle en el siguiente apartado.
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Figura 5.10: En (a), (b) y (c) se señala con línea de círculos las secciones sobre las
que se realizaron los barridos lineales, P, C y B, respectivamente, junto con los perfiles
de los porcentajes estimados de x el NW G692NW1.
Cabe destacar que el hecho de que la mayoría de perfiles obtenidos sean
simétricos permite descartar que los perfiles de composición se deban
118 Microanálisis de nanohilos individuales de In1−xGaxN por EDX
a otros efectos relacionados con la geometría en la que se registran los
espectros EDX.
5.4. Análisis de la composición química de
NWs con estructura núcleo-corteza
Como se dijo en la sección anterior los perfiles radiales de la concen-
tración de Ga sugieren una distribución núcleo-corteza. Por tanto, para
determinar la composición de los NWs y su distribución espacial partimos
de la hipótesis de que los NWs tienen una estructura núcleo-corteza con
una intercara abrupta. Para mayor simplicidad se supone una sección
circular para los NWs, tal y como se muestra en la Figura 10, con un
núcleo de radio Rn y una concentración de Ga, CnGa, rodeado por una
corteza de grosor t y concentración de Ga, CcGa. El área sombreada re-
presenta el volumen excitado por el haz de electrones en el barrido lineal
cuando se encuentra a una distancia y del centro del NW. Teniendo en
cuenta, que en la aproximación de capa fina, la intensidad de las líneas
de fluorescencia de cada elemento son proporcionales a su concentración
y al volumen de muestra excitado y considerando que el diámetro del haz
de electrones es suficientemente pequeño para que sea despreciable, la
intensidad de la fluorescencia vendría dada por:
Ii(y) ∝ Cci ·
√
(Rn + t)2 − y2 para Rn 6 y < Rn + t, (5.1)
Ii(y) ∝ Cni ·
√
R2n − y2 +Cci ·
(√
(Rn + t)2 − y2 −
√
R2n − y2
)
∀ y 6 Rn,
(5.2)
donde i=In, Ga.
Finalmente, el perfil de concentración de Ga a lo largo del diámetro de
un NW con la estructura núcleo-corteza se calcula de la siguiente forma:
x(y) = IGa(y)
IGa(y) + IIn(y)
. (5.3)
En las Figuras 5.12 (a) y (b) se muestra los mejores ajustes del perfil
de concentración de Ga para los resultados experimentales de las seccio-
nes transversales B, C y P de dos NWs de las muestras G692 y G682,
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haz de electrones (TEM) /rayos X (XRF) 
t
Rn
Núcleo
Corteza
Figura 5.11: Sección eficaz de un NW cilíndrico con una estructura núcleo-corteza
abrupta. Una corteza de grosor t de In1−xGaxN de composición CcGa envuelve un
núcleo cilíndrico de radio Rn y composición CnGa. La zona sombreada representa el área
excitada por el haz de perfil Gaussiano de electrones o de rayos X en los experimento
de HRTEM-EDX y XRF, respectivamente.
respectivamente, pertenecientes ambas a serie de muestras crecidas con
[Ga]=27%, ver la Tabla 5.1. El acuerdo entre el ajuste y los datos ex-
perimentales es bastante bueno en P y C, mientras que en B se observa
una mayor desviación. Esto puede deberse a la existencia de más de dos
fases en la base del NW [190]. Los contenidos de Ga y los valores de Rn
y t obtenidos de los ajustes teóricos en las tres secciones transversales
de cada una de las muestras estudiadas se recogen en la Tabla 5.2. De
acuerdo con los resultados obtenidos por esta técnica, el núcleo del NW es
casi InN puro, mientras que el contenido de Ga de la corteza a la altura
de la base se ecuentra por encima de la concentración de Ga empleada en
el proceso de crecimiento, disminuyendo gradualmente hacía la punta.
La reducción simultánea del contenido de Ga y el grosor de la corteza de
la base a la punta del NW que se ha obtenido de los perfiles radiales puede
explicar el disminución de la concentración de Ga que se observa en el
barrido axial, ver Figura 5.13. Suponiendo que tanto las concentraciones en
el núcleo y en la corteza, como el grosor de esta última, varían linealmente
con la distancia de la base a la punta, puede reproducirse el cambio en la
composición a lo largo del eje axial del NW obtenido experimentalmente.
En la Figura 5.13 se ha dibujado la simulación de la sección del NW junto
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Figura 5.12: Perfiles radiales de composición de Ga en la base (cuadrados), centro
(círculos) y punta (triángulos) de dos NWs extraidos de las muestras G692 (a) y G682
(b) con los ajustes obtenidos en base al modelo núcleo-corteza explicado.
con el perfil axial de la composición de Ga el NW G692NW1. El perfil
calculado se ajusta bastante bien a los resultados experimentales para las
coordenadas axiales excepto para la zona más próxima a la base donde
se observa una disminución no lineal muy abrupta del contenido de Ga.
Este comportamiento se observó en todos los NWs estudiados.
5.5. Microanálisis en NWs de In1−xGaxN por
XRF
Como complemento a las medidas realizadas por TEM-EDX, los NWs
individuales de In1−xGaxN también fueron estudiados por fluorescencia de
rayos X con radiación de sincrotrón. Las medidas fueron realizadas por J.
Sergura-Ruiz y G. Martínez-Criado en la estación de nanoimagen ID22NI
del European Synchrotron Radiation Facility (ESRF), en Grenoble. En el
experimento de la línea ID22NI el alto flujo de fotones del haz (1012 ph
s−1) a 17 keV con ∆E/E≈ 10−2 [186]) proporciona una gran sensibilidad
elemental en el régimen de rayos X duros. El límite de detección está
por debajo de 1 ppm para los elementos más pesados que el Ca. El haz
se enfoca con un par de espejos Kirkpatrick-Baez que proporcionan un
tamaño de haz de 50×50 nm2. La resolución espacial en estas medidas
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Figura 5.13: Esquema de la estructura núcleo-corteza a lo largo del eje de crecimiento
de los NWs. Variación del contenido en Ga medido a lo largo del barrido axial (A)
junto con el ajuste obtenido según el modelo de estructura núcleo-corteza abrupta para
el NW, G692NW1.
está determinada además de por el tamaño del haz por la resolución en
profundidad, la cual viene dada por la energía de los rayos X incidentes
y la longitud de difusión de los portadores, siendo la resolución espacial
resultante un poco mayor que el tamaño del haz. Esta técnica tiene una
sensibilidad mayor que la técnica TEM-EDX, sin embargo, su resolución
espacial es menor [186, 191].
Las medidas de XRF proporcionaron mapas de intensidades integradas
de fluorescencia de las líneas Kα del Ga y Lα del In para un número
representativo de NWs de cada muestra. En las Figuras 5.14 (b) y (c) se
muestran los mapas bidimiensionales de las intensidades elementales para
el In y el Ga, respectivamente. La superposición de dichos mapas se mues-
tra en la Figura 5.14 (d), donde se observa como la fluorescencia del Ga
disminuye en intensidad desde la base a la punta del NW. Adicionalmente,
se evidencian variaciones de intensidad relativa de In y Ga a lo largo del
radio de NW de forma que la parte interna, o núcleo, presenta una mayor
concentración de In que las capas externas, o corteza. Esto sugiere de
nuevo, la existencia de una estructura núcleo-corteza. Aunque el modo
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Figura 5.14: (a) Imagen de TEM de un NW de la muestra G692, la base y la punta
se etiquetan con B y P, respectivamente. Mapas de intensidad de fluorescencia de las
líneas Kα del Ga (b) y Lα del In (c). La superposición de los mapas de fluorescencia
de (b) y (c) se muestra en (d).
de barrido conocido como oversampling de XRF permite distinguir la
región de la corteza, la definición del grosor de la misma está limitada
por le resolución espacial de la técnica [186].
Los mapas que se obtienen en esta técnica contienen los valores de las
intensidades integradas de los elementos de interés para cada punto del
barrido. Como se vio en la Sección 3.3.4 puede obtenerse información
cuantitativa a partir de las intensidades integradas de los picos de rayos
X de las líneas espectrales de los elementos presentes en una muestra. La
relación entre Ii y su concentración Ci se simplifica enormemente si bajo
las condiciones experimentales en las que se llevan a cabo las medidas
la muestra satisface el criterio de capa fina. Al igual que en la sección
anterior, se verificó que dicho criterio se cumplía.
Las Figura 5.15 (a) muestra el perfil de composición de Ga a lo largo
del eje de crecimiento de un NW perteneciente a la muestra G692. Se
observa que el Ga se acumula en la base de los nanohilos, mientras que
la zona más pobre en Ga siempre se encontró en la punta de los mismos.
La Figura 5.15 (b) muestra el perfil de composición de Ga en la sección
transversal a la altura del centro del NW y en ella se observa un gradiente
radial para la concentración del Ga que aumenta desde el núcleo hacia
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Figura 5.15: Perfiles axial (a) y radial (b) de la composición de Ga obtenida a partir
de las intensidades integradas de los mapas de fluorescencia.
las capas externas de la corteza. Estos resultados son representativos de
todas las muestras caracterizadas en las que, independientemente de las
condiciones de crecimiento, la aleación se encuentra distribuida del mismo
modo.
Con el fin de detectar cualquier posible daño provocado por los rayos X
utilizados como excitación, se tomaron los espectros Raman de varios NWs
antes y después de las medidas de XRF. La comparación de los espectros
Raman demuestra que la densidad de fotones empleada en la excitación de
las medidas de XRF no produce cambios ni en la composición elemental
ni en la estructura de los NWs.
El tratamiento riguroso para obtener resultados cuantitativos a partir
de los datos que proporciona esta técnica requiere la convolución de los
perfiles de intensidad de un NW núcleo-corteza dado por las Ecuaciones
(5.1) y (5.2) con un haz Gaussiano de 22.5 nm de anchura que simula
el tamaño del haz de excitación de rayos X. Para estimar la composi-
ción, se ajusta la convolución de las ecuaciones teóricas a los perfiles
experimentales tomando el valor del parámetro t de los ajustes de los
perfiles de composición medidos por TEM-EDX para NWs procedentes
de las mismas muestras y de dimensiones parecidas. Cabe destacar que
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Figura 5.16: (a) Contenido en Ga deducido de las medidas de XRF a lo largo de
las secciones transversales en B, C y T de un NW de la muestra G692 y de un NW
de la muestra G682. (b) Idem para un NW de la muestra G682. Las líneas continuas
muestran el ajuste teórico de los datos experimentales suponiendo una estructura
núcleo-corteza abrupta en el interior de los NWs convolucionada con anchura gaussiana
de 22.5 nm.
los valores de t no variaron sustancialmente con el tamaño de los NWs.
En las Figuras 5.16 (a) y (b) se muestran los perfiles del contenido en Ga
obtenido por XRF en las tres secciones B, C y P para dos NWs represen-
tativos pertenecientes a las muestras G692 y G682, junto con el ajuste
teórico. Los resultados del NW de menor diámetro (G682) ejemplifican la
dificultad de resolver la estructura núcleo corteza mediante esta técnica
debido a la resolución espacial. En la Tabla 5.2 se recogen los valores de
CcGa obtenidos mediante XRF y TEM-EDX en las secciones B, C, y P de
NWs de las muestras G692 y G682. Ambas técnicas reflejan una disminu-
ción de CcGa desde la base hasta la punta y un núcleo muy rico en In de
composición prácticamente constante. Los valores de CcGa estimados por
XRF siempre están por debajo de los obtenidos por TEM-EDX, mientras
que sucede los contrario para las composiciones de la corteza. También
se observa que la diferencia de composiciones obtenidas por XRF en la
corteza y en el núcleo disminuye de la sección B a la P al mismo tiempo
que lo hace el grosor de la corteza, siendo esta tendencia más acusada
en los NWs de menor diámetro, es decir, en los NWs pertenecientes a la
muestra G682, para lo cuales los valores de CcGa y CnGa en la sección P
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son prácticamente iguales. Los resultados anteriores se deben a la menor
resolución espacial en las medidas de XRF que en la de TEM-EDX. La
comparación de las muestras G682 y G692 muestra como la temperatura
de crecimiento, pese a ser crítica para el tamaño y la densidad de los
NWs, tiene un efecto casi imperceptible en la distribución de la aleación.
Muestra Sección CcGa( %) CnGa( %) Rn (nm) t (nm)
B 40/16-40a 1/3 40/82 12
G692 C 35/20 1/4 50/75 8
P 15/10 1/3 75/75 6
B 40/22 0/11 30/30 4
G682 C 30/20 3/9 30/33 3
P 20/10 1/8 30/30 2
Tabla 5.2: Valores de concentraciones de Ga en el núcleo y la corteza, CcGa y CnGa
, respectivamente. Las concentraciones se han obtenido de los ajustes de los perfiles
experimentales de HRTEM-EDX mostrados en las Figuras 5.12 (a) y (b) y de XRF
mostrados en las Figuras 5.16 (a) y (b), para las secciones en la base (B), el centro (C)
y la punta (P). Las concentraciones obtenidas por HRTEM-EDX y XRF se separan
a izquierda y derecha de /, respectivamente y también los radios del núcleo Rn. Los
valores de t se han obtenido de los ajustes de los perfiles de HRTEM-EDX. Los valores
marcados con a corresponden a los lados derecho-izquierdo del perfil de XRF asimétrico
del NW de la muestra G692.
5.6. Discusión
Los resultados obtenidos por TEM-EDX y XRF de todas las muestras
sugieren la existencia de una estructura núcleo-cortezas constituida por
un núcleo rico en In que ocupa la mayor parte del volumen de los NWs,
cubierto por una corteza más rica en Ga cuya composición CcGa disminuye
desde la base hacia la punta al mismo tiempo que disminuye su grosor.
Esta última característica fue común a todos los NWs excepto en los
de la muestra G869 que presentaron un grosor para para la corteza
prácticamente constante. En la Tabla 5.3 se recogen los valores de CcGa
y CnGa estimados por TEM-EDX y XRF en la sección central de todas
las muestras estudiadas. Todos los NWs investigados presentan valores
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de CnGa por debajo de las [Ga]. Los valores de CcGa obtenidos para la
muestras crecidas con [Ga]= 27 y 60% fueron prácticamente iguales pese
a la diferencia en las condiciones de crecimiento, encontrándose próximos
a la concentración nominal de Ga en las muestras crecidas con [Ga]=27%.
En la muestra crecida a menor [Ga] la CcGa estuvo por debajo de las del
resto de muestras.
Muestra [Ga](%) CcGa( %) CnGa ( %) Rn (nm) t (nm)
G869 7 18/4 0/2 80/80 7
G682 27 35/25 2/9 28/30 3
G692 27 35/20 1/4 50/70 8
G710A 60 35/24 4/17 100/80 17
G710B 60 40* 0* 14 4
Tabla 5.3: Contenido en Ga, CcGa y CcGa , y grosores del núcleo y de la corteza, Rc y
t, deducidos del ajuste de los barridos lineales de HRTEM-EDX y XRF (izda./dcha.,
respectivamente) para NWs individuales de cada una de las muestras en las secciones
B, C y P. Los valores de t se extraen del ajuste de los barridos lineales de HRTEM-
EDX. La resolución de la XRF no permite discernir las diferentes regiones de los
NWs etiquetados como G710B, por lo tanto únicamente se obtuvieron resultados
significativos por HRTEM-EDX, marcados con un asterisco.
6 Estudio de nanohilos individuales de
In1−xGaxN por espectroscopia Raman
resonante
Como ya se vio en el Capítulo 4 los estudios por RRS de conjuntos
de NWs apuntaron a inhomogeneidades en las muestras. Por otro lado,
también la caracterización de NWs individuales por TEM-EDX y XRF
evidenció la existencia de inhomogeneidades de la composición compatibles
con una distribución espacial tipo núcleo-corteza. En los últimos años el
RRS ha empezado a utilizarse en la caracterización de nanoestructuras
individuales [192]. La amplificación de la señal Raman de los fonones
polares en condiciones de resonancia debida al mecanismo de Fröhlich,
como se explicó en el Capítulo 3, permite que, sintonizando la energía
de excitación, pueda detectarse la señal RRS de volúmenes de material
de dimensiones submicrométricas y obtener información sobre la calidad
cristalina, la composición química y los campos de deformación, entre
otros, de pequeñas regiones dentro de las nanoestructuras individuales.
Así pues, la información proporcionada por el RRS en NWs individuales
complementa a la que se ha obtenido por las otras técnicas discutidas en
el Captíulo 5.
El presente Capítulo se estructura de la siguiente manera: la preparación
previa de las muestras requerida para el estudio de NWs individuales en
un sistema Raman como el descrito en la Sección 3.1.4 se explica en la
Sección 6.1. El estudio de NWs individuales permite, en principio, un
mayor control sobre la geometría de la dispersión y un estudio exhaustivo
de las reglas de selección, estos aspectos se abordan en la Sección 6.2. Por
otro lado, en la Sección 6.3 se investiga la homogeneidad en la composición
dentro de los NWs. Para la interpretación de los resultados de RRS es
necesario tener en cuenta los efectos del campo de deformaciones presente
en los NWs con la estructura núcleo-corteza que se obtuvo en el Capítulo
anterior, un estudio teórico de dichos efectos se presenta en la Sección
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6.4. A continuación, la Sección 6.5 se analiza la composición de los NWs
obtenida por RRS y se compara con los resultados del Capítulo 5. Por
último, en la Sección 6.6 se propone un modelo de crecimiento para los
NWs de In1−xGaxN estudiados en esta Tesis.
6.1. Preparación de las muestras y montaje
experimental
(a) (b) (c)
10 m100 m m  
Figura 6.1: (a) Imagen de SEM de la cuadrícula del patrón grabado sobre el sustrato
utilizado para localizar la posición de los NWs aislados. (b) Imagen de SEM de
NWs dispersados. La circunferencia amarilla encierra un NW aislado candidato a
ser caracterizado por espectroscopia Raman. (c) Imagen que proporciona la cámara
acoplada al microscopio del sistema Raman empleado de la región de interés de la
muestra.
La realización de medidas de RRS de NWs individuales en el sistema de
medida descrito en la Sección 3.1.4 requiere como paso previo transferir
NWs, siguiendo el procedimiento que se explicó en la Sección 5.1, sobre un
sustrato de Au con un patrón grabado por litografía óptica. La elección del
material del sustrato se hizo en base su inactividad Raman. El diseño del
patrón consiste en una cuadrícula de casillas de 500×500µm2 etiquetadas
con números. En la Figura 6.1 (a) se muestra una imagen de SEM de dos
casillas de la cuadrícula, que se utilizan como referencia para localizar
NWs aislados sobre el sustrato de manera unívoca. Una vez esparcidos los
NWs, se inspeccionan las muestras en un SEM con el fin de localizar NWs
individuales aislados, es decir, cuya distancia a otro NW sea superior a
1 µm, que es el tamaño del haz láser enfocado sobre la muestra. En la
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Figura 6.1 (b) se muestra la imagen de SEM de NWs esparcidos sobre
el sustrato, además se marca con una circunferencia un NW aislado. La
localización de los NWs que se quieren caracterizar se realiza a través
de la imagen que proporciona la cámara acoplada al microscopio óptico
de nuestro sistema Raman, por comparación con la imágenes de SEM.
En las Figura 6.1 (c) se muestra la imagen de la zona de interés de la
muestra que proporciona la cámara acoplada al microscopio óptico del
sistema de medida.
Las medidas de RRS se realizaron a temperatura ambiente en geometría
de retrodispersión, es decir, la luz de excitación y la dispersada siguen
el mismo camino óptico a través de un único objetivo de microscopio.
Para la excitación se utilizaron las líneas 647 nm, 514 nm y 488 nm,
procedentes de un láser de Ar/Kr y la línea de 785 nm generada por un
láser infrarrojo de diodo. Todas estas energías están por encima de la
banda prohibida del InN situada a 1850 nm [22, 132]. El diámetro del haz
del láser enfocado sobre la muestra fue de 1µm, para lo que se empleó un
objetivo de microscopio Nikon (100×, N.A. = 0.90). Los detalles técnicos
sobre el equipo de medida y las condiciones de excitación se describieron
en la Sección 3.1.4.
6.2. Estudio de las reglas de selección de la
dispersión Raman en NWs individuales
Las reglas de selección de la dispersión Raman en NWs cristalinos
pueden diferir sustancialmente de las que siguen los materiales masivos,
recogidas en la Sección 3.1 para la wurtzita. Efectos debidos a la forma,
a la resonancia e incluso a la existencia de una capa de acumulación de
carga en la superficie han sido descritos por varios grupo de investigación
[170, 193, 194]. A continuación se estudian los resultados de RRS en NWs
aislados procedentes de la muestra G869, de longitud ∼ 550 nm y diámetro
∼100 nm y con una concentración nominal de Ga de 7%. La investigación
se realizó excitando con la línea de 647 nm incidiendo sobre la superficie
lateral del NW y detectando la dispersión en esa misma dirección. En
función de las polarizaciones de la luz incidente y dispersada, fueron
cuatro las configuraciones investigadas: dos con configuraciones paralelas
y dos cruzadas, tal y como se muestra en la Figura 6.2. La dirección z
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Figura 6.2: Configuraciones de polarización de la luz incidente y dispersada empleadas
en este trabajo. Los vectores de la luz incidente (ki) y dispersada (ks) son prácticamente
perpendiculares al eje c del NW. Las direcciones de polarización de la luz incidente
y dispersada se etiquetan como ei y es, respectivamente. En configuración paralela
se investigan las geometrías nominales: x(z,z)x¯ y x(y,y)x¯, y en cruzada: x(z,y)x¯ y
x(y,z)x¯, siendo estas dos últimas equivalentes.
se elige paralela al eje del NW que coincide con el eje c de la estructura
wurtzita. Por tanto, para las configuraciones paralelas, las geometrías
nominales en notación de Porto corresponden a x(y,y)x¯ y x(z,z)x¯; y para
las configuraciones cruzadas las geometrías nominales serán x(y,z)x¯ y
x(z,y)x¯, que para NWs con estructura WZ son equivalentes. En el sistema
experimental empleado las configuraciones anteriores se logran girando el
NW y el campo de excitación, con un girador de λ/2, y seleccionando la
misma polarización en la detección con un analizador.
En medidas de dispersión Raman de NWs individuales deben conside-
rarse varias causas que producen una aparente desviación de las reglas de
selección Raman a primer orden. En primer lugar, describiremos como
afecta el ángulo sólido finito del objetivo del microscopio, también llamado
efecto de fuga [103] en las medidas de dispersión Raman de NWs indivi-
duales. En la Figura 6.3 se ha representado esquemáticamente este efecto
para un objetivo de microscopio de apertura numérica 0.9. El ángulo de
incidencia de la luz sobre la superficie del NW va de 0 a 64o lo que supone,
teniendo en cuenta la refracción en el interior del material, una incidencia
interna entre 0 y 17o. Por tanto, la luz incidente tiene una componente
de propagación no despreciable a lo largo del eje z.
Una segunda contribución a la desviación de la geometría nominal se
produce como efecto de las facetas del NW de sección hexagonal. Este
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Figura 6.3: Esquema del ángulo sólido debido a un objetivo del microscopio de
apertura numérica 0.9 sobre un NW de InN, el esquema no está hecho a escala. Los
ángulos 2α (α= 64o) y 2β (β= 17o) son el ángulo del cono de luz que del microscopio
y el debido a la refracción en el interior del NW, éste último se representa sólo en una
cara del NW, por claridad.
efecto se muestra en la Figura 6.4 para dos geometrías límite, considerando
que la orientación del NW respecto de la luz incidente en el experimento
se encontrará en una situación intermedia entre estas dos geometrías. La
propagación de la luz y su incidencia interna sobre las facetas del NW
puede dar lugar, en determinadas condiciones, a procesos de reflexión
total interna que desvíen aún más la geometría real del experimento de
su configuración nominal. Debido al alto índice de refracción de los NWs,
que podemos considerar próximo al del InN puro ∼ 3 [195] el ángulo
crítico para la reflexión total en la interfase NW-aire será θc∼20o. En la
geometría de la Figura 6.4 (a) de toda la luz que incide sobre un lado
del NW sólo la que incide en la región etiquetada como B alcanza el
lado opuesto formando un ángulo menor que θc y, por lo tanto, abandona
el NW, mientras que la que incide en la región etiquetada como A se
refleja completamente y continua propagándose en el interior del NW. Lo
mismo sucede para la geometría de la Figura 6.4 (b). El porcentaje de luz
incidente sobre una cara del NW que da lugar a reflexión total interna
es distinto en cada caso, estando en torno a un 30% para el caso (a) y a
un 50% para el caso (b). Por tanto, la contribución por la reflexión total
interna a la desviación de la geometría nominal es un canal de activación
importante de modos no permitidos para la geometría nominal.
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Figura 6.4: Esquemas de los dos casos extremos en los que el NW puede estar orientado
sobre el sustrato respecto a la dirección de la radiación incidente: (a) apoyado sobre
una arista del prisma hexagonal y (b) apoyado sobre una cara del prisma hexagonal.
En ambos casos se calcula el tamaño de la región de la cara lateral sobre la que la luz
incidente, perpendicular al eje c del NW, daría lugar a reflexión total interna.
Los resultados experimentales se muestran en la Figura 6.5. En primer
lugar nos centraremos en los picos Raman que aparecen en la zona de
bajas frecuencias de los espectros, sombreada en azul. En el espectro
registrado en geometría nominal x(y,y)x¯ aparece un pico intenso centrado
en ∼ 490 cm−1 que asignamos al modo E2h, permitido por las reglas
de selección de la dispersión Raman a primer orden. La frecuencia de
este fonón está en buen acuerdo con las frecuencias que aparecen en la
literatura para el InN masivo relajado, recogidas en la Tabla 2.1, así como
con las obtenidas en otros estudios de NWs individuales de InN puro [170].
La anchura a media altura es de 4.6 cm−1, valor cercano a las anchuras
del modo E2h de NWs de InN puro de alta calidad cristalina crecidos en
el mismo sistema [61]. El modo A1(TO), permitido en esta configuración,
no se observa. En un estudio de la dispersión Raman en NWs de InN para
la configuración x(y,−)x¯ recogido en la literatura [170], se observa que
los modos A1(TO) y E1(TO) son menos intensos que el E2h, por lo que
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Figura 6.5: Espectros Raman de un único NW perteneciente a la muestra G869
registrados con λe=647 nm para polarizaciones paralelas (x(y,y)x¯ y x(z,z)x¯) y cruzadas
(x(y,z)x¯↔ x(z,y)x¯ ).
una desviación de la configuración nominal podría atenuar la intensidad
de los modos permitiendo observar únicamente el modo E2h. Para las dos
configuraciones cruzadas se obtuvieron espectros menos intensos que en
las configuraciones paralelas. Como resultado representativo se muestra
en la Figura 6.5 el espectro obtenido en geometría x(y,z)x¯ multiplicado
por un factor dos, para poder compararlo con los espectros obtenidos en
configuraciones paralelas utilizando la misma escala. En dicho espectro se
observan dos picos poco intensos, uno de ellos ∼ 490 cm−1 que asignamos
al modo E2h y otro bastante ancho ∼ 446 cm−1 que identificamos con
el modo A1(TO), ambos están prohibidos por las reglas de selección
Raman a primer orden en la configuración nominal, pero la desviación de
la geometría del experimento respecto de la nominal es suficiente para
que aparezcan contribuciones de modos prohibidos. Por último, en la
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configuración x(z,z)x¯, a bajas energías se observa un único pico poco
intenso asignado al modo A1(TO), en acuerdo con las reglas de selección
Raman.
En la región del espectro de frecuencias más altas en todas las configu-
raciones aparece un pico bastante intenso muy próximo al modo E1(LO)
del InN de anchuras ∼15-20 cm−1 que asignamos a un modo quasi-LO.
En cualquier geometría x(-,-)x¯ los modos LO están prohibidos pero, como
acabamos de ver, la desviación de la geometría nominal puede dar lugar
a la aparición de modos prohibidos. Sin embargo, la intensidad de estos
modos es muy alta en todas las configuraciones, lo que nos hace descartar
a la desviación de la geometría como responsable de la activación de los
modos polares prohibidos. Como la excitación utilizada en el experimen-
to está por encima de la banda prohibida del InN, apuntamos hacia la
interacción de Fröhlich prohibida activada por resonancia de la energía
de excitación con alguna transición electrónica del material [95], como
se explicó en la Sección 3.1.1. Resultados similares para NWs de InN
individuales han sido discutidos recientemente en la literatura [170].
Otra causa de desviación de la reglas de selección Raman a primer
orden en NWs frecuentemente reportada en la literatura es el efecto
antena o efecto de forma. El efecto de forma suprime la propagación
de la luz con polarización perpendicular al eje del NW, como sucede
en investigaciones realizados en NWs de GaN [193]. Los resultados de
los espectros registrados en configuraciones x(y,−)x¯ demuestrasn que
este efecto no se produce en nuestras muestras, poniendo en evidencia
el dominio de la geometría del experimento frente al efecto de antena,
estando en buen acuerdo con resultados recogidos en la literatura de
estudios de dispersión Raman de NWs individuales de InN puro con
diámetros próximos a los de los NWs analizados en nuestro trabajo [170].
6.3. Estudio de la homogeneidad de NWs
individuales y los efectos de resonancia
El estudio de conjuntos de NWs de In1−xGaxN por espectroscopía
Raman que se recoge en el Capítulo 4 demostró la existencia de in-
homogeneidades en dichos conjuntos. Con el fin de determinar si las
inhomogeneidades se encuentran entre distintos NWs o en el interior de
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cada NW se caracterizaron por espectroscopía Raman NW individuales
procedentes de cada una de las muestras G869, G682, G692 y G710. Las
medidas se realizaron utilizando distintas líneas de excitación para luz no
polarizada en geometría de retrodispersión. En la Figura 6.6 se presentan
como resultados representativos los espectros Raman de dos NWs dis-
tintos procedentes una misma muestra (G692) obtenidos con longitudes
de onda de excitación de 647 nm y 514.5 nm. Tal y como se observa, no
existen diferencias considerables entre los espectros de NWs diferentes
de la misma muestra. Los espectros de NWs individuales también se
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Figura 6.6: Espectros Raman a temperatura ambiente de dos NWs distintos pertene-
cientes a la misma muestra (G0692) medidos utilizando como líneas de excitación 647
nm (a) y 514.5 nm (b).
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Figura 6.7: Espectros Raman de conjuntos de NWs (círculos) y de NWs individuales
(línea continua) de las muestras G869 (a), G692 (b), G682 (c) y G710 (d) registrados a
temperatura ambiente con λe=647 nm. Las líneas verticales discontinuas señalan las
posiciones de los modos de vibración ópticos del InN.
compararon con los de conjuntos de NWs de la misma muestra obtenidos
con la misma λe. En las Figuras 6.7 (a) a (d) se representan los resultados
obtenidos con λe= 647 nm para los conjuntos de NWs, estudiados en el
Capítulo 3, y para NWs individuales de todas las muestras. Los espectros
se han ordenado de arriba hacia abajo de menor a mayor porcentaje
en Ga presente durante el crecimiento. Comparamos las características
de los espectros de los conjuntos de NWs y de NWs individuales en las
regiones de bajas y altas frecuencias que se muestran sombreadas en azul
y rojo, respectivamente. Para los NWs individuales en la región de bajas
frecuencias, se resuelven varios picos débiles a frecuencias cercanas a la
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del modo E2h que podrían atribuirse a los modos TO, como se vio en
la Sección 6.2. En dicha región los conjuntos de NWs muestran un pico
asignado al modo E2h claramente definido para la muestra menos rica
en Ga, pasando a ser un pequeño hombro del pico del Si, según aumenta
la concentración nominal de Ga de las muestras. En la región de altas
frecuencias, tanto los espectros de los conjuntos de NWs como de NWs
individuales mostraron bandas anchas, atribuidas a los modos quasi-LO,
de aspecto parecido pese a la diferencia en la geometría de los experi-
mentos. Estas bandas quasi-LO se encuentran en el rango de energías
que abarca las posibles frecuencias de los modos LO para aleaciones de
In1−xGaxN (586-741 cm−1). La presencia de las bandas es un rasgo típico
de aleaciones inhomogéneas. Por tanto, los NWs crecidos bajo las mismas
condiciones presentan estructura y composición muy parecida entre ellos y
las inhomogeneidades observadas en las medidas sobre conjuntos proceden
de la estructura interna de cada NW.
Las inhomogeneidades en la composición de aleación ternaria también
se evidencian en un estudio de RRS con distintas líneas de excitación,
tanto para conjuntos de NWs como para NWs individuales de todas las
muestras. Resultados representativos, correspondientes a la muestra G692,
se presentan en las Figuras 6.8 (a) y (b). En este caso los espectros de
NWs individuales presentan también picos débiles cercanos a la frecuencia
del modo E2h asignados a los modos (TO), mientras que en los espectros
de los conjuntos de NWs aparece únicamente un pico próximo a pico
del Si asignado al modo E2h. Para frecuencias superiores al pico del Si,
ambos espectros presentan bandas anchas en el rango de energías que
abarca las posibles frecuencias de los modos quasi-LO para aleaciones
de In1−xGaxN. Como se vio anteriormente, las bandas de los espectros
de los conjuntos de NWs y de NW individuales medidos con la misma
energía de excitación tienen una composición espectral muy parecida.
Estudiando en detalle la composición espectral de las bandas quasi-LO
de NWs individuales, cada banda puede descomponerse en dos o tres picos
Gaussianos dependiendo de la línea de excitación. El pico de frecuencia
más baja, etiquetado con el número 1 en la Figura 6.8 (b), está centrado
en un intervalo estrecho (594-599 cm−1) y no depende significativamente
de la línea de excitación. La segunda contribución espectral a la banda
quasi-LO, el pico etiquetado con el número 2, pasa a ser más intenso y se
desplaza ligeramente al azul al aumentar la energía de excitación. Ambos
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Figura 6.8: Espectros Raman de conjuntos de NWs (a) y NWs individuales (b)
correspondientes a la muestra G692 registrados utilizando las longitudes de onda de
excitación de 785 nm (línea roja) , 647 nm (línea naranja) y 514 nm (línea verde).
efectos se observan también para el pico 3, el cual sólo se resuelve para
las líneas de excitación 514 y 647 nm. Puesto que la atenuación que sufre
la luz incidente y la dispersada en el interior del material por el efecto
de la absorción, estimado como (1/(2α(λe)) [1, 196], es despreciable para
las dimensiones y composición de los NWs en todo el rango de energías
de excitación utilizadas, atribuimos el corrimiento al azul observado a
la excitación resonante selectiva de regiones con diferente contenido en
Ga dentro de cada NW. Para energías de excitación superiores a 514 nm,
el corrimiento al azul cesó, de modo que se refuerza la hipótesis de la
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excitación selectiva de regiones con diferente contenido en Ga.
La existencia de regiones de diferente composición en el interior de cada
NW ha quedado demostrada en el estudio por RRS. Por otro lado, los
estudios de TEM-EDX y XRF de NWs individuales también revelaron la
existencia de diferentes composiciones en el interior de cada NW formando
una heteroestructura constituida por un núcleo al que apenas se había
incorporado Ga rodeado de una corteza bastante rica en Ga.
6.4. Efectos del campo de deformaciones en
NWs con estructura núcleo-corteza
Las frecuencias de los fonones de los espectros Raman mostrados en
este Capítulo dependerán de la composición de la aleación y de los campos
de deformación que pueden presentarse en el interior del NW. Debido a
la distribución de la aleación formando una estructura núcleo-corteza se
pueden generar campos de deformación en el NW los cuales introducen
un corrimiento adicional en las frecuencias de los fonones:
∆ωλ = aλ(xx + yy) + bλzz, (6.1)
donde aλ y bλ son los potenciales de deformación de los fonones para el
modo λ, y xx [197], yy y zz son las componentes diagonales del tensor
de deformaciones, como se vio en la Sección 2.2.2. En los NWs estudiados,
el núcleo y la corteza, a pesar de tener una composición substancialmente
diferente, deben tener los parámetros de red ajustados, lo cual se infiere de
la baja densidad de defectos estructurales en la transición entre el núcleo
y la corteza que se observa en imágenes de HRTEM que se muestran en
Figura 5.1 (b). Teniendo en cuenta la variación de los parámetros de red
con la composición de la aleación, se predice la existencia de campos de
tensión en la zona más rica en Ga del NW, es decir en la corteza, y de
deformación compresiva en el núcleo más rico en In. El desajuste de la
red en la intercara, ∆a/a y ∆c/c, entre ambas zonas causa deformación
biaxial con una dirección libre (σyy=0). Aplicando esta condición en la
Ecuación (2.6), la componente yy puede expresarse en términos de las
deformaciones a lo largo de las direcciones laterales y de las constantes
elásticas del material(C11, C12 y C13) como:
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Figura 6.9: Esquema de la estructura núcleo-corteza de los NWs aproximando su
forma hexagonal a cilíndrica.
yy = −C12xx + C13zz
C11
. (6.2)
Para una aleación, se puede asumir que la ley de Vegard es válida para
las constantes elásticas. De acuerdo con la Ecuación (6.2), si xx y zz son
positivas para la corteza rica en Ga, yy debería ser negativa, obteniéndose
signos opuestos para el núcleo. La variación de la frecuencia de un fonón
λ puede aproximarse como:
∆ωλ ≈ bλzz, (6.3)
suponiendo que se debe principalmente a la deformación axial, ya que las
otras dos componentes se compensan parcialmente, zz  xx + yy.
En la teoría de elasticidad del medio continuo, la expresión de la energía
elástica por unidad de longitud, E, puede aproximarse como [198]:
E ≈ 12AnC
n
33(nzz)2 +
1
2AcC
c
33(czz)2, (6.4)
donde An y Ac son las áreas de las secciones transversales del núcleo
y de la corteza, respectivamente. Como se muestra en la Figura 6.9,
aproximamos la estructura de los NWs a un núcleo de forma cilíndrica
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y radio Rn, rodeado por una corteza de grosor t. En función de dichos
parámetros An y Ac puede expresarse como:
An = piR2n (6.5)
y
Ac = pi(t2 + 2Rnt). (6.6)
En un NW relajado elásticamente, E debería ser mínima y el parámetro
de red c debería variar continuamente en la intercara, de manera que:
(1 + nzz)c0n = (1 + czz)c0c , (6.7)
donde c0n y c0c son los parámetros de red del núcleo y la corteza, respecti-
vamente, de la aleación relajada. En este caso, las deformaciones de la
corteza y el núcleo que minimizan la energía E son:
czz =
1
1 + ζ
(
c0n − c0c
c0c
)
, (6.8)
nzz =
ζ
1 + ζ
(
c0c − c0n
cn
)
, (6.9)
donde ζ se define como:
ζ = Ac
An
(
c0c
c0n
)2
Cn33
Cc33
, (6.10)
De las Ecuaciones (6.8), (6.9) y (6.3) puede obtenerse la frecuencia de
un fonón λ en el núcleo y en la corteza para un NW con determinados
parámetros, Rn, t, CnGa y CcGa. El potencial de deformación bλ y las
constantes elásticas C33 para una aleación de In1−xGaxN se calculan
aplicando la ley de Vegard, utilizando los valores del InN y del GaN de la
literatura [98, 197, 199].
Este modelo permite estudiar el papel que juegan los parámetros
estructurales t y Rn, así como la composición de ambas regiones, CnGa y
CcGa, en las frecuencias de los fonones del núcleo y de la corteza. Se estudia
a continuación la variación en la frecuencia del modo A1(LO) en el núcleo
y en la corteza del NW. Se ha supuesto que, de acuerdo con los resultados
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Figura 6.10: Las frecuencias del fonón A1(LO) de la corteza y el núcleo si ambas regio-
nes están relajadas se han representado en función de CcGa con línea negra discontinua y
continua, respectivamente. Las frecuencias del fonón A1(LO) de la corteza y el núcleo si
ambas regiones están deformadas en función de CcGa aparecen como líneas discontinua
y continua, respectivamente, de colores gris, azul y rosa para heteroestructuras con
t/Rn=0.30 (B), 0.16 (C) y 0.08(P).
de las investigaciones de NWs individuales de la muestra G692 por TEM-
EDX y XRF, recogidos en la Tabla 5.2, la composición del núcleo es
constante CnGa=3%. Por otro lado, para cada una de las tres secciones
B, C y P, la relación t/Rc es distinta, reduciéndose, según los resultados
obtenidos por TEM-EDX, desde la base hacia la punta aproximadamente
a la mitad: (t/Rn)B = 0,3, (t/Rn)C=0.16 y (t/Rn)P=0.08. Por lo tanto,
de la Ecuación (6.3) se obtienen las frecuencias del fonón del núcleo
comprimido, A1(LO)n, y de la corteza tensionada, A1(LO)c, en función
de la composición de la corteza para los tres casos anteriores, representados
en la Figura 6.10. También se muestran las frecuencias de los fonones
en el caso de que ambas regiones estén relajadas. La tensión a la que
está sometida la corteza hace que la frecuencia del fonón esté por debajo
de la que se esperaría si no existiese deformación, mientras que para la
frecuencia del fonón del núcleo sucede lo contrario. También se observa
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que al aumentar el grosor de la corteza se incrementa la frecuencia del
fonón de esa región, con el consiguiente efecto contrario sobre la frecuencia
del fonón el núcleo.
6.5. Análisis de la composición de nanohilos
individuales
En base a este modelo analizamos las frecuencias de los picos 1, 2 y 3
en los que pueden descomponerse las bandas quasi-LO de los espectros
Raman obtenidos en el estudio RRS de un NW de la muestra G692 que
aparecen en la Figura 6.8. En primer lugar, por simplicidad, suponemos
que los picos 1, 2 y 3 asignados a modos quasi-LO son únicamente A1(LO).
Las frecuencias de los picos Raman 1, 2 y 3 del espectro obtenido con
λe=647 nm se han marcado con líneas horizontales de color naranja en la
Figura 6.10, su intersección con las frecuencias de los fonones de la corteza
si ésta está relajada se destacan con circunferencias de color naranja, para
la intersección con las frecuencias de los fonones de la corteza deformada
se utilizan asteriscos de color naranja y cuadrados de este mismo color en
la intersección con frecuencias del núcleo comprimido.
En primer lugar, analizamos el pico etiquetado como 1, centrado en
una frecuencia de 597 cm−1. Si suponemos que esta frecuencia es la del
fonón del núcleo, la corteza que lo comprime tendría una composición tal
que CcGa∼35%, como puede observarse en la Figura 6.10. Sin embargo, si
esa frecuencia perteneciese a un fonón de la corteza tensionada entonces
CcGa∼9%. Puesto que las λe utilizadas en el RRS quedan lejos de la energía
de la banda prohibida para aleaciones con x∼9% y ∼35%, la intensidad
del pico 1 debería ser proporcional al volumen excitado. Dado que el pico
1 se observa para todas las energías de excitación, es posible concluir
que procedería del núcleo comprimido por una corteza con CcGa∼35%.
En segundo lugar, se observa que la frecuencia del pico 2 con centro
en 625 cm−1, es únicamente compatible con frecuencias de la corteza,
perteneciendo a una corteza tal que CcGa= 40%, sólo un 5% por encima
de la obtenida a partir del pico 1, lo que sugiere que los fonones de los
picos 1 y 2 proceden del núcleo y la corteza. Por último, la frecuencia del
pico 3, a 662 cm−1, correspondería también a un fonón de la corteza de
composición tal que CcGa ∼80%.
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Técnica CcGa(%)|B CcGa(%)|C CcGa(%)|P
RRS 35/70 40/80 45/100
TEM-EDX 40 35 15
XRF 25 20 10
Tabla 6.1: En la tabla se recoge el contenido en Ga de la corteza de un NW de la
muestra G692 estimado a partir de las frecuencias de los picos Raman 2 (625 cm−1) y
3 (662 cm−1), separadas por /, del espectro tomado con λe= 647 nm en las secciones
B, C y P y las composiciones en dichas secciones obtenidas por TEM-EDX y XRF.
Análogamente al análisis de las frecuencias para una proporción núcleo-
corteza como la presente en la sección C, es posible repetir el análisis para
las secciones B y P del NW. Los resultados se recogen en la Tabla 6.1
junto con los que se presentaron en capítulos anteriores obtenidos por las
técnicas analíticas con resolución espacial nanométrica, con el fin de que
la comparación de las tres técnicas proporcione una mayor comprensión
de la estructura interna de los NWs. Las composiciones que se obtuvieron
del análisis de TEM-EDX presentado en el Capítulo 5 están en buen
acuerdo con las deducidas del pico 2 para las sección C, pero difieren
de las obtenidas para la sección P. La frecuencia del pico 3 corresponde
a valores de CcGa=70 y 80%, muy por encima de los obtenidos por el
resto de técnicas en cualquier sección pero coinciden con los resultados
del barrido axial realizado por TEM-EDX recogido Figura 5.13, donde se
evidencia la existencia de una zona muy rica en Ga, CcGa=75%, situada
justo en a la base del NW, que decae en el primer 5% de la L del NW.
Cabe mencionar que estos valores son un promedio de la composición
de una región de la que desconocemos su estructura interna ya que no
disponemos de barridos radiales tan próximos a la base. Así pues, la
variación abrupta de x en el primer 5% de L podría deberse a que en
esa zona la relación t/Rn esté bastante por encima de (t/Rn)B. Se han
realizado los cálculos para una sección del NW muy próxima a la base en
la que t ∼0.9Rn, en ese caso si la frecuencia del pico 3 perteneciera a la
corteza deformada, la concentración estimada sería CcGa∼60%. Para una
sección como la anterior se estima la composición promedio del volumen
que se examina en un punto del barrido axial de TEM-EDX, éste estaría
en torno al 30%, compatible con los resultados que se mostraron en la
Figura 5.9. Otra posibilidad, es que las altas concentraciones próximas
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a la base del NW que revela el barrido axial de TEM-EDX se deban
a que en esa región todavía no se ha formado la heteroestructura que
estamos suponiendo, sino que exista una única región muy rica en Ga
totalmente relajada, la frecuencia del pico 3 pertenecería al fonón de esa
región que se traduce en una composición tal que x=50%, valor también
compatible con el barrido axial por TEM-EDX. Por último, destacar que
las composiciones CcGa∼15% de Ga de la punta obtenidas por TEM-EDX
son compatibles con un fonón de la corteza a la altura de P de frecuencia
600 cm−1 muy próximas a las del pico 1, por lo que no es posible descartar
una ligera contribución de dicho fonón al pico 1.
6.6. Discusión
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Figura 6.11: Escenario propuesto en el que tiene lugar el crecimiento de NWs de
In1−xGaxN por MBE en ausencia de catalizadores. J es el flujo de átomos de In y
Ga procedentes de las celdas de efusión que inciden con un ángulo sobre la normal
al sustrato, en el sistema en el que se crecieron las muestras estudiadas α=30o. Los
átomos de In y Ga se han representado con círculos rojos y verdes, respectivamente.
Los resultados del estudio por RRS de NW individuales están en muy
buen acuerdo con los resultados de TEM-EDX y XRF obtenidos tras
seguir un cuidadoso análisis de la resolución espacial y la sensibilidad
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química, siendo consistentes con la existencia de una estructura núcleo-
corteza y una disminución del grosor de la corteza desde la base hacia la
punta en cada NW de In1−xGaxN.
En base a dichos resultados tratamos de discernir el papel que juegan
los principales mecanismos que intervienen en el crecimiento de NWs
de In1−xGaxN por MBE sin catalizadores, siendo éstos los siguientes: la
incidencia directa, la difusión y la desorción, tanto para los átomos de
In como para los de Ga. En la Figura 6.11 se ha representado el posible
escenario en el que tiene lugar el crecimiento de los NWs que se han
estudiado en este trabajo y que se describe a continuación. Mientras que
la relación del flujo de incidencia directa (J) sobre la superficie de la punta
y las laterales del NW está determinado por la geometría de la cámara
de crecimiento de MBE[200], los coeficientes de adhesión y de difusión
en diferentes planos del cristal son muy sensibles a la temperatura de
crecimiento [201]. La temperatura del sustrato de los NWs estudiados
en este trabajo está muy por debajo de la temperatura mínima para
el crecimiento inducido por difusión de NWs de GaN auto-organizados
sobre Si (620oC). Por lo tanto, los átomos de Ga deberían tener una
difusión muy limitada sobre el sustrato y sobre todas la facetas de los
NWs durante el proceso de crecimiento, mientras que para los átomos de
In puede asumirse una difusión importante. Teniendo en cuenta lo anterior,
el crecimiento vertical de los NWs se produce a partir de los átomos de In
y Ga que inciden directamente sobre la superficie de la punta del NW y los
átomos de In que difunden hacia la punta del NW. Para celdas de efusión
montadas a 30o con respecto a la dirección perpendicular al sustrato, el
flujo de metal promedio (J) sobre la superficie superior del NW es entre 5
y 6 veces mayor que el que alcanza la paredes laterales [200]. Sin embargo,
como se recoge en las Tabla 5.3 y 6.1 existe una diferencia significativa
entre el contenido de Ga relativo medido en la mayoría del volumen del
NW y el metal suministrado, pudiendo interpretarse como prueba del
papel dominante de la difusión de In en el crecimiento de los NWs. Las
diferencias en la difusión y en la desorción para los átomos de Ga y de
In también pueden explicar la formación espontánea de una corteza más
rica en Ga que el núcleo. Después de incidir sobre las paredes del NW, los
átomos de In pueden difundirse hacia la punta del NW o sufrir desorción,
mientras que los átomos de Ga se espera que se incorporen allí mismo,
ya que la difusión y la desorción estarían prácticamente suprimidas. Por
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tanto, los NWs deberían crecer lateralmente a un ritmo mucho más bajo
debido a la acumulación de átomos de Ga.

7 Medidas eléctricas en nanohilos de
InN
La capa bidimensional de acumulación de electrones que envuelve los
NWs de InN tiene un papel crucial en la aplicación de NWs de InN como
nanodispositivos electrónicos, ya que el nivel de Fermi en la superficie se
encuentra en la banda de conducción [111, 125, 202]. Para poder explotar
el potencial de los NWs de InN es necesario conocer sus propiedades
físicas en profundidad. Aunque se ha hecho un progreso sustancial en la
caracterización eléctrica de NWs, hasta ahora sus propiedades eléctricas
sólo se han caracterizado bajo la influencia de la resistencia de los contactos.
El objetivo del trabajo que se presenta en este Capítulo caracterizar las
propiedades eléctricas de NWs de InN a baja T en configuraciones de 2 y 4
puntas, esta última evitar la influencia de los contactos. Lograr contactos
eléctricos sobre NWs de longitudes ∼ µm en dichas configuraciones es un
reto, ya que la optimización de los parámetros de la EBL no es trivial.
Es este Capítulo se presentan los resultados de las disntintas fases de
la preparación de las muestras y de las medidas de transporte en NWs
de InN individuales. En primer lugar, en la Sección 7.1, se describen los
NWs de InN objeto de estudio. A continuación, la Sección 7.2, engloba
todos los pasos necesarios para la realización de los contactos, tanto a
nivel nanométrico como de los contactos macroscópicos. Por último, en la
Sección7.3, se describe la realización de las medidas eléctricas y se recogen
los resultados obtenidos.
7.1. Descripción de los NWs
Los NWs de InN se crecieron por PA-MBE en el sistema descrito en
la Sección 2.5 sobre un sustrato de Si (111) en ausencia de catalizador.
El sustrato antes de introducirlo en la cámara de crecimiento se limpia
en un baño ultrasónico de acetona e isopropanol durante 2 minutos. Una
vez en la cámara se calienta el sustrato a ∼ 850oC para eliminar el
149
150 Medidas eléctricas en nanohilos de InN
62 Self-organized growth of InN nanowires
!"#$%&'()*+,"-%('&./0%&$%1*2%234
!"??#$%&?5674
'(&
)*#
390! +,#?- ./01234
8!9:;<=3
><<?:
8!9@A<=3
><<BA
8!9@:<=3
><<?@
8!9@?<=3
><<CA
=8!9@??=3
><<DE
8!9@B<=3
><AA:
8!9@B?=3
><<@C
8!9@D? 3
><AA?
!
F0G4 %4/)/ %4&# %HIJ%? %2& %B %AC<B AC<D%HE<<DJ
Figure 7.1.1.: Morphologies obtained under varied metal flux and substrate tempera-
ture and constant growth time of 300 min and nitrogen conditions of
FN = 2 sccm and PN = 500 W, which corresponds to a growth rate at
stoichiometry of about 12.5 nm/min (Denker (2007) and Denker et al.
(2008); substrate temperatures TS and fluxes are given according to cali-
brations in section 4.4).
Figura 7.1: Imágenes de SEM de la muestra de NWs de InN obtenidos por PA-MBE.
óxido nativo. La superficie del sustrato es monitorizada in-situ por un
RHEED. Para verificar que la superficie está libre de oxígeno se utilizó una
reconstrucción 7×7 de la superficie del Si. El crecimiento tuvo lugar en
atmósfera rica de N (flujo de nitrógeno FN= 2 sccm y potencia de la fuente
de plasma PN=500 W) con un flujo de In de BEP=3.0 × 10−8(mbar) ,
que corresponde a un ritmo de crecimiento de estequiometría en torno a
12.5 nm/min. El tiempo de crecimiento fue de 300 min a una Ts= 450oC.
Bajo estas condiciones se obtuvieron NWs de longitudes comprendidas
entre 500 y 1500 NWs y radios entre 20 y 100 nm, en la Figura 7.1 se
muestra imágenes de SEM de la muestra.
7.2. Preparación de las muestras
Para realizar medidas eléctricas en un NW aislado en el sistema descrito
en el apartado anterior es necesario establecer una conexión eléctrica entre
el NW y los instrumentos de medida. Lograr una conexión eléctrica entre
el mundo nano y el macro no es trivial. Es necesario realizar contactos
nanométricos directamente sobre el NW; para ello en este trabajo se utilizó
EBL. Los contactos nanométricos se conectan a estructuras micrométricas
conductoras realizadas por OL que hacían de puente entre el mundo nano
y el macro. A continuación se describe en detalle los pasos que se siguieron
en la fabricación de los dispositivos que permitieron llevar a cabo las
medidas eléctricas de NWs individuales en función de la temperatura.
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Figura 7.2: (a) Esquema del patrón de referencia necesario para localizar NWs aislados.
Con m y M se etiquetan los marcadores de tamaño pequeño y grande, respectivamente,
necesarios para llevar a cabo el proceso de posicionamiento de los NWs. Recuadrado
en verde se destaca un campo de exposición, etiquetado como WF. (b) Esquema de
la cuadrícula compuesta por casillas de 100×100 µm2 en la que se recuadra la zona
mostrada en (a). (c) Esquema completo del patrón que se transfiere al sustrato por
OL, los rectángulos que llegan hasta la zona más externa del patrón son la patillas de
conexión desde las que se iniciarán los contactos macro, éstas se numeran de 1 a 44 en
sentido antihorario.
7.2.1. Elección y preparación del sustrato
Los NWs que se caracterizaron en este trabajo crecen formando conjun-
tos de NWs, ver Figura 7.1, por tanto, para realizar medidas eléctricas
en un NW en configuraciones de 2 y 4 puntas, es necesario aislar el NW
del resto y colocarlo sobre un sustrato aislante, para que el sustrato no
interfiera en la caracterización eléctrica. El sustrato que utilizamos en
este trabajo es Si-p oxidado térmicamente y pulido (p-Si (001)/ SiO2). El
tamaño del sustrato está limitado por el espacio disponible en el chip para
albergarlo, en nuestro caso las medidas del sustrato se tuvieron que ajustar
a un área de aproximadamente 1×1 cm2. Sobre éste se fabrica un patrón
que debe servir como referencia para localizar los NWs con precisión
nanométrica. La estructura del patrón viene dictada por las condiciones
de trabajo bajo las que se realizarán los contactos nanométricos en el
sistema eLiNE, presentado en la Sección 3.18. El patrón debe constar,
fundamentalmente, de marcadores de dos tamaños, como los etiquetados
con ”m”(pequeños) y ”M”(grandes) en la Figura 7.2 (a), y también de
una cuadrícula formada por estructuras de 100×100 µm2, como la que
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se muestra en la Figura 7.2(b), esta exigencia se debe a que para lograr
los contactos nanométricos sobre los NWs la exposición en la EBL en
el sistema LiNE se realiza en determinadas condiciones de trabajo (sin
movimiento de la plataforma) en las que el campo de visión del SEM
es de un área de 100×100 µm2. Dichas áreas se denominan campos de
exposición (WF), en inglés “write-fields” , como se etiqueta en la Figura
7.2 (a), a partir de ahora por simplicidad nos referiremos a ellas con
esta notación. El patrón que utilizamos en este trabajo consiste en una
cuadrícula central de diez casillas de 100×100 µm2, como se puede ver en
las Figura 7.2 (a) y (b), etiquetadas unívocamente combinando las letras
de la A a J y números del 0 al 9 situados alrededor del la cuadrícula.
Los patrones también tienen que servir como conexión eléctrica entre los
NWs y el portamuestras del sistema de caracterización eléctrica, por ello
deben contener zonas de dimensiones adecuadas desde la que partirán los
contactos eléctricos para la conexión con el chip. En nuestras muestras
se diseñaron estructuras continuas que parten de la cuadrícula central
y se extienden, a medida que aumentan su tamaño, hasta la zona más
externa del sustrato, terminando en rectángulos que reciben el nombre de
patillas de conexión, éstas se muestran en la Figura 7.2 (c) etiquetadas
con números del 1 al 44. Las dimensiones de las estructuras que contiene
el diseño del patrón descrito son compatibles con la OL, por tanto, se
utiliza dicha técnica para su obtención. Para la metalización se utilizó
Ti/Au.
7.2.2. Transferencia de NWs sobre el sustrato
La transferencia de NWs sobre el sustrato se realiza tocando la muestra
con el borde de una toallita de sala limpia, como se explicó en el Capítulo 5,
los NWs se despegan del sustrato donde se crecieron y se pegan a la toallita.
La zona de la toallita que estuvo en contacto con la muestra se pone en
contacto con el área sobre la que se quieren esparcir los NWs, algunos
NWs se quedan fijos en el sustrato mediante fuerzas de Van der Waals.
Estas fuerzas son suficientemente fuertes como para que en el proceso
de spin-coating, con una rotación de 2000 rpm para esparcir la resina
previamente a la realización de la nanolitografía por EBL, mantengan
fijas sus posiciones.
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7.2.3. Contactos eléctricos sobre NWs individuales por
EBL
Una vez dispersados los NWs el siguiente paso consiste en contactar NWs
individuales al patrón microscópico del sustrato. El tamaño de los NWs
hace necesario que las dimensiones y el posicionamiento de los contactos
sobre un único NW se controlen con resolución espacial nanométrica. Un
sistema en el que se consigue dicho control es el sistema de litografía por
haz de electrones eLINE de Raith empleado en este trabajo, descrito en
la Sección 3.4.1. A continuación se explica el procesado de los contactos
sobre un NW.
Alineado o definición del sistema de coordenadas
v
x
y U
V
u
Figura 7.3: Para la localización exacta de un NW se utilizan los siguientes sistemas
de referencia: sistemas de referencia (x,y) de la plataforma donde se coloca la muestra,
el sistema (U,V) asignado al patrón de referencia transferido por OL, y el sistema (u,v)
ligado al WF.
En EBL la exposición al haz de electrones de las regiones de la resina
deseadas se controla a través del software del sistema introduciendo las
coordenadas de dichas regiones. Por tanto, es de crucial importancia que
las coordenadas que le damos al sistema coincidan con las posiciones de
las zonas que queramos exponer, lograr esto con precisión nanométrica
en el eLiNE requiere llevar a cabo los pasos que se explican a continua-
ción. El protocolo que se sigue para localizar los NWs con precisión y
reproducibilidad se basa en la transformación de coordenadas de distintos
sistemas bidimensionales, como los que se esquematizan en la Figura 7.3.
El sistema (x,y) es el de la plataforma sobre la que se coloca la muestra,
la muestra tendrá cierta orientación respecto a la plataforma, el sistema
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(U,V) es el de la muestra, las estructuras del patrón realizado por litografía
óptica tendrán cierta orientación respecto a la muestra, y por último, el
sistema (u,v) es el del WF, el NW tendrá cierta orientación respecto a éste
último. La alineación se realiza alineando, en primer lugar, los sistema
(x,y) y (U,V), para ello se utilizarán los marcadores que etiquetamos
como M y la función del software ”Adjust U,V,W”, por simplicidad no
entraremos en detalle en cómo se utiliza la función ”Adjust U,V,W”,
para mayor comprensión ser recomienda consultar el manual de Raith
para el eLiNE. A continuación se alineará el sistema del WF, para esta
última alineación se utilizan los marcadores m. La plataforma se debe
mantener fija mientras el software toma una imagen de SEM de un área
del tamaño del los marcadores ”m” centrada donde espera encontrar el
centro de los mismos, esto se hace en tres marcadores ”m” distintos (los
de las dos esquinas superiores y el de la inferior izquierda). Cada vez que
el software muestra la imagen de SEM nosotros le indicamos cuál es la
posición exacta del centro del marcador. La diferencia entre las posiciones
esperada y real la utiliza el software para calcular la transformación del
sistema de coordenadas, este paso se repite varias veces hasta que la
posición esperada y la real son prácticamente iguales; cuando esto se
consigue el sistema está alineado.
Localización de NWs
El siguiente paso consiste en obtener las coordenas (u,v) de los extremos
de los NWs, es lo que se conoce como localización de los NWs. El software
del eLiNE permite adquirir imágenes de SEM de los 100 WF del patrón
del sustrato de manera automática. En cada barrido de un WF se genera,
además de la imagen SEM, un archivo que contiene la información de la
alineación previamente realizada. El software utilizado para el diseño de los
patrones (GDSII) combina la información de ambos archivos mostrando
la imagen SEM registrada en la que cada a cada pixel le corresponden
las coordenadas que se asignaron al alinear el sistema. Se revisa cada
WF en busca de NWs de longitud ≥ 1µm, cuanto más largo sea el NW
más sencillo es contactarlo, los NWs que sean suficientemente largos se
localizan anotando las coordenadas (u,v) de sus extremos y el WF al que
pertenecen.
7.2 Preparación de las muestras 155
Diseño del patrón de EBL
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Figura 7.4: El esquema trazado en rojo es el diseño realizado con GDSII para el
contactado por EBL de NWs individuales de InN en configuraciones de 2 y 4 puntas,
(a) y (b), respectivamente. (c) En azul se muestra la prolongación de los contactos
sobre los NWs hasta la patillas (8-14) que se utilizan para los contactos macro.
Una vez localizados NWs largos se realiza el diseño de los contactos
nanométricos, para ello se utiliza el software GDSII. El programa permite
visualizar el patrón que se transfirió al sustrato por litografía óptica
y dibujar sobre éste los NWs en las posiciones exactas en las que se
encuentran en el sustrato, sobre el NW se diseñan los contactos más
pequeños, a continuación de éstos otros de mayor tamaño, ejemplos del
diseño que se hizo para contactar dos NWs en configuraciones de 2 y
4 puntas se muestran en las Figuras 7.4 (a) y (b), respectivamente. El
siguiente paso en el diseño es aumentar el tamaño de los contactos y
prolongarlos, este paso corresponde a las líneas azules del diseño de la
Figura 7.4 (c), hasta las zonas del patrón hecho por litografía óptica,
desde las que saldrán los contactos macro y patillas de unión (bond pads).
Desposición de la resina
El patrón de los contactos diseñado para conectar cada NW con el
patrón hecho por litografía óptica se transfiere sobre la muestra por EBL.
El primer paso del proceso consiste en depositar por spin-coating sobre
el sustrato que contiene los NWs una resina sensible al haz de electrones.
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El spin-coating consiste en depositar determinado volumen de una resina
sobre un sustrato que se encuentra adherido a una plataforma giratoria e
inmediatamente después de la deposición de la resina activar el sistema
que hace girar el sustrato a las rpm deseadas, de este modo la resina se
expande por acción de la fuerza centrífuga.
Exposición y revelado
La trasferencia del patrón deseado en el eLine dependerá del ajuste
óptimo de parámetros como: el tipo de resina, el grosor de la misma sobre
la superficie del sustrato, el ajuste de la exposición (dosis de electrones)
en función de las características de la resina, el líquido revelador y tiempo
de revelado. Mientras que para el patrón transferido por OL dichos
parámetros estaban bien ajustados, para la EBL fue necesario hacer
varias pruebas hasta conseguir los parámetros con los que se obtiene el
patrón deseado reproduciblemente.
Figura 7.5: Imagen de un patron transferido por EBL tomada con un microscopio
óptico.
En EBL los parámetros de exposición debe optimizarse para cada
proceso. El tamaño del menor componente del patrón dependerá princi-
palmente del tamaño del haz de electrones enfocado sobre la resina, a su
vez éste depende del voltaje de aceleración, la distancia de trabajo y la
apertura. El efecto de proximidad debido a la dispersión de los electrones
en el sustrato debe tenerse en cuenta cuando las estructuras que quieran
transferirse estén próximas entre ellas (6 1µm). Un voltaje de aceleración
más alto disminuye el tamaño del haz de electrones, típicamente, pero
aumenta el efecto de proximidad. Una distancia de trabajo más alta
típicamente aumenta el tamaño del haz y la profundidad del borde. Esto
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es importante cuando la posición de la exposición y la posición dónde
se ajusta el haz no es la misma. La dosis de exposición es específica
para el tipo de resina y su grosor una vez extendida sobre el sustrato, el
líquido revelador y el tiempo de revelado y escala aproximadamente con
la inversa del voltaje de aceleración. El tamaño del paso del barrido debe
elegirse como un quinto del tamaño de la estructura de menor tamaño que
quiere transferirse. Para la exposición la corriente del haz debe ajustarse
cambiando la apertura de modo que la velocidad del haz es en torno a
3-5 mm/s. Para determinar las dosis de de exposición se hicieron pruebas
de patrones muy similares a los que se querían transferir en realidad,
exponiéndolos a diferentes dosis variándolas en pasos de entre un 5 y un
10% cubriendo un rango de dos órdenes de magnitud. La mejor dosis es
aquella para la que la resina de las áreas expuestas se retira perfectamente
tras el revelado y el tamaño de las estructuras del patrón transferido son
sólo un poco mayores (20-50 nm) que el diseñado. Para revelar el patrón
se sumerge la muestra en el líquido revelador que ataca la zona de la
resina expuesta al haz de electrones. El resultado para uno de los diseños
realizados se muestra en la Figura 7.5.
Pulverización catódica por iones de Ar
Antes de la metalización se procede al ataque con un plasma de iones
de Ar de las zonas de los contactos. Este tratamiento es necesario porque
sobre la superficie de los NWs de InN se ha demostrado que existe una
capa nativa de óxido [54] que aumenta la resistencia de contacto [203].
Es crítico lograr un ajuste de los parámetros de trabajo para que la
pulverización catódica permita retirar por completo la capa de óxido sin
dañar la superficie del NW. Este tratamiento se realiza en condiciones de
ultra alto vacío en un sistema UNIVEX 350 de Leybold, el diseño de la
cámara de vacío del sistema junto con las dimensiones de las hendiduras
de los contactos hacen que la optimización de los parámetros no sea trivial,
este problema se trata en detalle el trabajo recogido en [203].
Metalización
La metalización se realiza en el mismo sistema que se lleva a cabo la
pulverización con iones de Ar e imediatamente después de ésta. Para
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lograr contactos óhmicos, en primer lugar, se deposita una capa de Ti
(10nm) que sirve como adhesivo entre la superficie del NW y el electrodo
de Au que se deposita a continuación. La evaporación se lleva a cabo
a presiones en torno a 10−6 mbar, condición establecida para evitar la
oxidación del metal durante su deposición en caso de que no se utilicen
metales nobles, especialmente el Al, ya que la oxidación del metal daría
lugar a una alta resistividad de los contactos. El grosor de la capa de Au
debería estar entre 60 y 150 nm, de lo contrario el metal sobre el NW no
contacta con los caminos conductivos del patrón del circuito impreso por
litografía óptica. Para ello se requiere un grosor de la resina ∼ 450 nm.
Estos valores se determinaron en estudios previos realizados en el mismo
grupo [203], en los que también se comprobó el comportamiento óhmico
de los contactos.
No todos los NWs esparcidos pueden contactarse en configuración de 4
puntas, debido a que el grosor mínimo de líneas reproducible por EBL
está en torno a 100 nm, que la distancia entre los contactos debe ser
como mínimo de 100 nm y se requieren 100×2 para la incertidumbre del
posicionamiento, es necesario que la longitud del NW sea de al menos
1µm.
Eliminación del exceso de metal
(a) (b)
Figura 7.6: Contactos de Ti/Au sobre un NW de InN en geometría de 2 y 4 puntas,
(a) y (b), respectivamente.
Tras la metalización la muestra queda cubierta totalmente, el último
paso del proceso consiste sumergir la muestra en acetona para retirar la
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capa metálica de las zonas que no se han expuesto al haz de electrones,
conocido como lift-off. El tamaño de los contactos estará en torno a 100
nm, para los NWs más gruesos la curvatura de éstos complica el lift-off y
se utiliza una jeringuilla para limpiar a presión la superficie de la muestra.
Tras el lift-off se comprueba en un microscopio óptico y en un SEM que
los contactos tengan el tamaño deseado. En las Figuras 7.6 (a) y (b) se
muestran los contactos sobre dos NWs de InN con 2 puntas y 4 puntas,
respectivamente.
7.2.4. Contactos macroscópicos
Por último, para poder realizar medidas eléctricas en función de la
temperatura se conecta el circuito microscópico realizado por litografía
óptica al chip que se introducirá en el sistema de media. Este paso se
realiza en un sistema como el que se muestra en la Figura 7.7 (a). Se
utilizó hilo de Al de unas 40 µm, se presiona el hilo sobre la patilla del
chip conveniente y se lleva el hilo sobre la patilla de unión del sustrato que
se quiere contactar con una fuerza determinada, este contacto requiere
más destreza y precaución que el primero. Se utilizan ultrasonidos para
aumentar la adherencia del hilo. El resultado se muestra en la Figura 7.7
(b), en la foto sólo se pudo captar uno de los contactos macro.
(a) (b)
Figura 7.7: (a) Sistema en el que se realizan los contactos macroscópicos que van
desde las patillas del diseño de litografía óptica a las patas del chip. (b) Muestra
colocada el el chip lista para ser introducida en el sistema de medida.
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7.3. Medidas eléctricas
Un problema grave que hubo que resolver antes de abordar la fase
de medidas fue la destrucción de los NWs contactados listos para ser
medidos. Se detectaron acciones cuyo efecto sobre las muestras daba lugar,
la mayoría de las veces, a la destrucción de NWs como por ejemplo: la
realización de los contactos macroscópicos, el movimiento de sillas de
ruedas, activar el interruptor para bajar las persianas en la habitación en
la que se realizó el experimento, etc.
7.3.1. Prevención en las medidas eléctricas en nanohilos
individuales
Sin tener controladas las causas exactas de la destrucción de los NWs
tomamos medidas preventivas de las posibles causas. En primer lugar
consideramos fundamental llevar a cabo medidas de protección de descarga
electrostática (EDP), del inglés “electrostatic discharge protection”, tanto
las personas como los instrumentos pueden estar cargados y por tanto
inducir picos de potencial susceptibles de destruir la muestra. Así pues, en
la fase de realización de los contactos y de caracterización eléctrica de los
NWs las personas que trabajamos en el experimento y los instrumentos
que se utilizaron se conectaron a tierra. Para ello se utilizaron zapatos y
brazaletes conductores y alfombras conductoras, todos ellos conectados a
tierra. También se utilizó como método para neutralizar la carga estática
de la muestra un ionizador de aire que emite iones positivos y negativos,
si la muestra está cargada puede neutralizarse por atracción de cargas de
signo opuesto. La tensión de equilibrio del ionizador de aire que utilizamos
es de ±5 V. Para asegurarnos de que cuando la muestra se conecta al
sistema de medida no hay picos de voltaje,se eliminaron todos los loops
en los cables del sistema y todos los instrumentos se conectaron al mismo
conector de tierra. Por supuesto, se evitó activar la corriente eléctrica de
las persianas y la luz de la habitación, así como utilizar sillas de ruedas.
Se comprobó que todas estas medidas no eran garantía de que los NWs
conectados sobrevivieran al experimento y se adoptó la siguiente medida.
Los NWs se protegieron con filtros electrónicos. La manera más sencilla
de conseguir esto es conectar cada conexión del NW con condensadores
a tierra. En este caso era suficiente utilizar condensadores de 10 nF, ya
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que casi todas las señales de frecuencia ≤100 kHz quedan filtradas. Un
esquema de la caja que contenía el sistema de filtrado se muestra en la
Figura 7.8. Con esta caja, cualquier conexión externa queda eléctricamente
desacoplada utilizando optoacopladores y además se reduce por un divisor
de voltaje. El NW también está protegido de señales de alta frecuencia
por filtros Pi. La corriente se determina por la caída de voltaje en una
resistencia de referencia, similar a la caída de potencial que hay en el NW.
Las conexiones de salida no necesitan filtrado ya que los opto-acopladores
permiten sólo propagación de señal en una dirección.
Figura 7.8: Diseño del sistema de filtrado.
7.3.2. Resultados y discusión
Una vez salvadas las dificultades experimentales que impedían llevar a
cabo las medidas eléctricas en función de la temperatura en el sistema
mostrado en la Sección 3.5.1. Se logró medir 3 NWs en configuración de
dos puntas, las resistencias medidas normalizadas, (R/L), se muestran en
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Figura 7.9: Resistencia normalizada (R/L) en función de la temperatura medida en
configuración de 2 puntas. Las barras a ∼ 300K indican el rango de (R/L) a T ambiente
para cada NW calculado.
la Figura 7.9. También se calculó a partir de la longitud y el diámetro de la
sección en la base las resistencias normalizadas de los 3 hilos a temperatura
ambiente, tomando como incertidumbre el tamaño del diámetro, aplicando
la Ecuación (2.15) con ρ3D = 1.1 × 10−3 Ω cm y ρ2D = 820 Ω obtenidas
en un trabajo previo [54], los resultados se recogen en la Tabla 7.1 y
se muestran en la Figura 7.9 como barras de error. Comparando las
resistencias medidas con el rango de resistencias calculadas a T ambiente,
se observa que las resistencias medidas de los NWs C7 y C3 NWs están
en el límite más bajo del rango calculado y que la de NW A4 está en el
medio de dicho rango. Por lo tanto, puede concluirse, que las resistencias
de contacto eran bajas.
Al disminuir la temperatura se observa una disminución de la resistencia
al para todas las muestras. El cambio de la resistencia en valores absolutos
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L r R2D R3D (R/L)
NW (nm) (nm) (kΩ) (kΩ) Ω/nm
A4 830 25-30 18.6-12.9 8.7-7.2 7.1-5.6
C7 596 30-33 9.3-7.7 5.2-4-7 5.6-4.9
C3 727 836-38 7.8-7.0 5.2-5.0 4.3-4.0
Tabla 7.1: En la columna tercera y cuarta se recogen los resultados del cálculo de la
resistencias de superficie, R2D, y del material masivo, R3D, respectivamente, calculados
a partir de la Ecuación (2.15). En la última el resultado obtenido para la resistencia
normalizada. Los resultados separados por - corresponden a los valores obtenidos
para los diámetros que se recogen en la segunda columna separados también por -,
respectivamente.
es de 400-600 Ω. La resistencia del camino conductivo al NW debería ser
menor de 50 Ω. Por lo tanto, este comportamiento de tipo metal puede
atribuirse al NW bajo la suposición de un cambio en la resistencia de
contacto despreciable. En la Figura 7.9 puede verse que la resistencia
normalizada cambió en todos los NWs de manera similar. El cambio
absoluto es de unos 0.7-0.9 Ω/nm y el cambio relativo entre un 11 y
un 19%. Para un análisis en mayor profundidad de estos resultados, se
necesitaría información de la concentración de portadores de núcleo y de
la corteza, así como la confirmación de que la influencia del cambio en la
resistencia de contacto sea despreciable.

8 Conclusiones
El grueso del trabajo de esta tesis se ha centrado en el estudio de la
morfología, las propiedades ópticas y estructurales de NWs de In1−xGaxN
crecidos directamente sobre Si(111) por PA-MBE.
Se ha realizado un estudio exhaustivo de los efectos de las condiciones de
crecimiento en las propiedades de conjuntos de NWs. Del estudio por SEM
se concluye que las mejores morfologías, es decir, aquellas muestras en
las que se obtuvieron conjuntos de NWs con forma de prisma hexagonal,
se logran siempre para Ts6450oC, temperatura a la que se obtienen
NWs de InN de buena calidad en el sistema de crecimiento empleado.
A temperaturas superiores las facetas de los NWs están peor definidas,
dejando de ser NWs para Ts>510oC. Al elevar la Ts el diámetro y la
longitud de los NWs aumenta, mientras que la densidad disminuye. De
la caracterización por espectroscopía Raman se concluye que en todas
las muestras existen al menos tres regiones de distinta composición: una
región muy rica en Ga (x ∼ 4 %), otra rica en In (x ∼ 60 %) y una de
composición intermedia (x ∼ 20). La XRD confirma las regiones rica In
y de composición. Mientras que en el estudio de la PL sólo se detecta
emisión de la región rica en In. La variación de Ts tiene un efecto leve en
las concentraciones de Ga de las tres regiones identificadas. Por otro lado,
el efecto de la variación de la [Ga] muestra que el aumento de [Ga] da
lugar un una disminución del diámetro de los NWs, y a un leve aumento
de la longitud. No obstante, para [Ga]=60 % se observa una distribución
bimodal de tamaños de las nanoestructuras al mismo tiempo que un
empeoramiento muy significativo de su morfología. Con objeto de mejorar
la morfología para las muestras crecidas con [Ga]=60 % se elevó la Ts,
logrando la supresión de la bimodalidad y la disminución del tamaño
de las nanoestructuras, sin una mejora significativa de la morfología.
Los resultados de la espectroscopía Raman, XRD y PL, mostraron la
existencia de las tres regiones de distinta composición observadas en el
estudio en función de la Ts, concluyendo que el aumento del [Ga] de lugar
en general al aumento de x de las tres regiones, siendo éste más acusado
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en las regiones más ricas en Ga. En la muestra crecida con [Ga]=60%
a mayor Ts sólo se observó la región rica en G. Así pues, la progresiva
incorporación de Ga en NWs ricos en In conlleva muestras inhomogéneas,
en las que existen 3 regiones de distinta composición.
Las inhomogeneidades composicionales que resultaron del estudio de
los conjuntos de NWs motivaron el estudio de la distribución espacial
en NWs individuales. Para ello se utilizaron dos técnicas con resolución
espacial nanométrica, como son el TEM-EDX, la XRF con radiación de
sincrotrón y la espectroscopía Raman resonante. Las dos primeras técnicas
revelaron que la estructura interna de un NW consiste en un núcleo muy
rico en In que ocupa la mayor parte del volumen del NW envuelto por
una corteza más rica en Ga. El radio del núcleo, Rn, disminuye desde
la base a la punta, al mismo tiempo que aumenta el grosor de corteza,
t. El contenido de Ga de la corteza a la altura de la base se encuentra
por encima del la concentración de Ga suministrada en el proceso de
crecimiento, disminuyendo gradualmente hacia la punta, mientras que la
concentración del núcleo es prácticamente constante en todo el volumen.
Así pues, se concluyó que las inhomogeneidades observadas en el estudio
de los conjuntos de NWs proceden del interior de cada NW. Los estudios
de dispersión Raman realizados en NWs aislados permiten estudiar las
reglas de selección Raman en NWs únicos de L∼ 550 nm y diámetros ∼
100 nm, crecidos en condiciones muy ricas de In ([Ga]= 7 %). Se observó
que los modos de vibración se desvían de los predichos por las reglas
de selección Raman, observándose en materiales masivos con estructura
WZ. Las causas de la aparente desviación residen, por un lado, en el
tamaño de la apertura numérica del objetivo del microscopio y, por otro,
en la reflexión total interna que causa un efecto de guiado de ondas en el
interior del NW y que no permite controlar la geometría de la dispersión.
Otros mecanismos, como el efecto antena no fueron observados en la
desviación de las reglas de selección. La comparación de espectros Raman
de NW únicos con los de los conjuntos de NWs de la misma muestra,
determina que la estructura interna y la composición de distintos NWs
individuales crecidos bajo las mismas condiciones son muy parecidas y
revela la existencia de regiones de diferente composición en el interior de
cada NW, como ya determinaron los estudios de TEM-EDX y XRF. Las
composiciones de las muestras obtenidas por estas dos últimas técnicas son
compatibles con las que se deducen del RRS suponiendo una relajación
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elástica del campo de deformaciones que aparece entre el núcleo y la
corteza de los NWs.
La parte final del trabajo se dedica al estudio del transporte electrónico
en NWs individuales de InN en función de la temperatura en configuración
de 2 puntas. Por comparación con medidas de resistencia de NWs de InN
a T ambiente se concluye que las resistencias de contacto son bajas. Al
disminuir la temperatura se observó una disminución de la resistencia.
Este comportamiento de tipo metal se atribuye a NW bajo la suposición de
un cambio en la resistencia de contacto con la temperatura despreciable.

Summary and conclusions
This section includes the summary of the main results and conclusions
reached in the PhD thesis entitled: “Composition, internal structure and
electronic transport of single In1−xGaxN and InN NWs”.
The tunability of the direct bandgap of In1−xGaxN alloys from the
UV to the IR [4] by changing x from 0 to 1 is the basis for potential
applications such us white LEDs [5], LDs [6] or solar cells [8]. However,
compositional inhomogeneities and phase segregation, due not only to
the lack of substrates with lattice parameter and thermal expansion
coefficient matching the InN and GaN ones, but also to the low dissociation
temperature of In compared to that of Ga, hamper the growth of high
quality films across the entire range of compositions. In order to overcome
these problems theoretical and experimental studies pointed to the growth
of In1−xGaxN NWs. With this aim, different growth techniques have been
employed [26, 28, 31, 32, 34, 42, 55–57, 165, 204]. Molecular beam epitaxy
could be a suitable technique for growing In1−xGaxN NWs across the
entire compositional range, even for high indium contents, as it allows a
relatively low growth temperature as compared to metal organic chemical
vapor deposition (MOCVD) for example. This has been pointed out as a
key factor for overcoming the alloy miscibility gap [42]. There are a few
reports on MBE-grown In1−xGaxN NWs which show, however, poorer
columnar morphology than their binary counterparts [55–57]. Most of
the publications to date report on structures where In1−xGaxN is grown
either on top of [32–34, 38] or inserted into GaN NWs [35–39]. Controlling
the alloy concentration is also difficult, especially for a high In content.
The first objective of this thesis was the morphological, structural, and
optical characterization of In1−xGaxN NWs obtained by catalyst-free
PA-MBE on Si substrates at growth conditions almost unexplored up to
date: low Ts (400-500oC) and In supply or nominal In concentration,[In],
higher than 40%.
High quality InN NWs grown by MBE [58, 59] contributed to a better
comprehension of the InN NWs fundamental properties, such us high type-
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n conductivity, despite not being intentionally doped, and the existence
of an electron accumulation layer in the polar and non polar surfaces
[54, 58–62]. However, a better comprehension of their electrical properties
is necessary to exploit their potential applications in electronic nano-
devices. So far, FET, 2 and 4 point probe configurations have been
employed for electrical characterization at room temperature, but studies
as temperature function only have been carried out under the influence
on the contact resistances.
Our second objective was the study of the electronic transport in single
InN NWs in four point probe geometry as a function of temperature from
0 to 300 K.
Study of In1−xGaxN NWs ensembles grown by MBE
The effect of the growth conditions (substrate temperature and nominal
metal concentrations) on the structure and composition of ensembles of
InGaN NWs has been investigated. First of all, the effect of changing
Ts on three sets of samples grown under a constant nominal Ga supply
was monitored by SEM, XRD, Raman scattering, and photoluminescence
measurements. Representative results of the morphological properties
characterized by SEM are shown in Figure 1. Samples grown at Ts6450oC,
temperature at which good quality InN NWs were obtained in the same
growth system, showed NWs with hexagonal prism morphology. As the Ts
rises, the morphology worsens, loosing the NW morphology at the highest
Ts explored in each set. Thus, samples grown at highest Ts were excluded
for further characterization. It was also observed that an increase in the
Ts gives rise to an increase on the diameter and length of the NWs, at
the same time that the NWs density diminishes.
The effect of Ts on the composition of the samples was studied by
Raman spectroscopy, XRD, and PL. Representative results are showed
in Figure 2. Raman measurements revealed the existence of three com-
positional regions in all the samples, a low Ga content region with x ∼
4%, another one Ga-rich with x ∼ 60%, and a third intermediate with
x ∼ 20%. The phonon modes of these three regions appear as distinctive
peaks q-(LO)L, q-(LO)H and q-(LO)I in the Raman spectra. In order to
complete the investigation resonant Raman measurements were perfor-
med by changing the excitation wavelength. These revealed that, for the
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Figure 1: SEM images of the lateral and top views of the set of samples grown with
[Ga]=7%, arranged from the lower to the higher Ts from the left to the right hand
side, respectively.
Ga-richest region, x varies between 55 and 65%, and the intermediate
compositions ranges from 15 to 35%.
The XRD showed two compositional regions (XRD1 and XRD2) with
x values close to the low Ga and intermediate regions probed by Raman.
Finally, in the PL study at low temperature only one emission peak in
the IR region was present in all the spectra. The compositions estimated
from this peak were in accordance with the values obtained by Raman
and XRD for the region with the lowest Ga concentration. However,
PL emission from Ga richer regions was not measured. This could be
explained as a consequence of the band alignment of GaN and InN, both
electrons and holes should tend to be localized at In-rich regions which
leads to an increased emission from these regions in detriment of that from
lower In-content regions. Therefore, PL is not an appropriate technique to
determine the composition of an inhomogeneous alloy. Increasing Ts favors
the incorporation of In at the Ga poorest region, having the opposite
effect on the Ga richest regions.
The effect of the Ga supply variation was investigated on samples grown
at same Ts, ∼450oC, but doubling the [Ga], with [Ga]=7%, 13%, 27%
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Figure 2: Ga compositions obtained from Raman spectroscopy, XRD and PL for the
set of samples grown with [Ga]=7% as Ts function. The grey dashed line corresponds to
[Ga]. In order to distinguish the Raman results obtained with λe=514 nm, composition
obtained from Raman with λe=364 nm is labeled as q-(LO)UV . For clarity, the average
error for x higher than [Ga] has been represented as error bars in only one sample. The
errors for x lower than [Ga] obtained from XRD1, IR, E2h y q-(LO)B are 2%, 6%, 5%
y 7%, respectively.
and 60%. The samples grown with [Ga] lower than 30% showed NWs
with hexagonal prism morphology, as shown in Figure 3. An increase in
[Ga] gave rise to a decrease in the diameter of the NWs, and to a slight
increase in their average length. When [Ga] was increased up to 60%, a
bimodal size distribution together with a worsening in the morphology of
the NWs were observed.Keeping the Ga supply at 60% Ts was increased
up to 566oC, diminished the size of the NWs.
The effect of [Ga] on the composition was also studied by Raman
spectroscopy, XRD and PL. Representative results are presented in Fi-
gure 4. Raman characterization showed again the three aforementioned
compositional regions. The intermediate and the In richest regions also
appeared as distinctive peaks in XRD spectra. All the PL spectra showed
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Figure 3: SEM images of the lateral and top views of the set of samples, arranged
from the lower to the higher [Ga] from the left to the right hand side, respectively.
Samples G871 to G710 were grown Ts∼ 450oC, while G708 at Ts=566oC.
an emission peak in the IR region ascribed to Ga poorest region. Only
samples with [Ga]=27% and 60% showed a broad emission band peaking
at the VIS which origin is ascribed to the Ga richer regions. This is the
main difference with the results of the study of the composition as Ts
function. Finally, completely different results were obtained for the sample
grown with [Ga] = 60% at Ts 566oC. The three techniques pointed to
an almost pure GaN composition. The increase of Ga supply at constant
Ts∼450oC favors the Ga incorporation in the three compositional regions
probed.
Study of single In1−xGaxN NWs with spatial resolution on the
nanoscale
The compositional inhomogeneities detected in the NW ensembles
could be due either to the existence of NWs with different compositions
or to inhomogeneities in the alloy content within single NWs. In order
to shed more light on the origin of the composition inhomogeneities in
the In1−xGaxN NWs ensembles, several single NWs from samples grown
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Figure 4: Ga compositions obtained from Raman spectroscopy, XRD and PL from the
samples G871 ([Ga]=7%), G883 ([Ga]=13%), G682 ([Ga]=27%), G710 ([Ga]=60%)
and G708 ([Ga]=60∗ %). For clarity, the average error for x higher than 10% has been
represented as error bars in only one sample. Error bar of XRD2 has been omitted
since it covers almost the whole compositional range.
for the three different Ga relative supplies 7%, 27% and 60%, were
investigated by means of two analytical techniques with spatial resolution
on the nanoscale, TEM-EDX and XRF with synchrotron radiation. For the
analysis of single NWs, they were scraped off the substrate and dispersed
onto a different substrate. Several tens of single NWs were isolated and
investigated by both techniques.
The HRTEM-EDX measurements were carried out in a FEI Tecnai G2
system with a Schottky field emission gun operated at 200kV. The samples
holder was tilted by 30o with respect to the electron beam to optimize the
fluorescence detection. Different dwell times were tested in order to find
an optimum value (4 s per point) which avoided beam damage while still
providing reasonable counting statistics. The spatial resolution is given
by the 3 nm diameter of the electron beam. The commercial software of
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the instrument provided Cliff-Lorimer k-factors for quantitative chemical
analysis. In order to study the internal structure of single NWs TEM-EDX
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Figure 5: (a) TEM micrograph of a single NWS from sample G692. Axial and radial
HRTEM- EDX line-scan performed on the NW are depicted and labeled A (axial), B
(bottom), C (center) and T (top). The volume probed at PC and PS are depicted in
the inset. (b) Comparison of the fluorescence spectra corresponding to two different
points PC (inner core) and PS (outer shell). Besides de In L and Ga K fluorescence
lines from the NWs, Cu K lines from the TEM grid are also observed.
line scans were performed along the NW growth direction so-called axial
direction, A, and the transversal or radial direction at three different
heights of the NW, close to the base, B, at the center, C, and almost at
the top, T. Representative HRTEM-EDX intensity profiles obtained in
the C radial and axial line-scans of the single NW from sample G692,
grown under a nominal Ga concentration of 27%, depicted in Figure 5
(a) are shown in Figures 6 (a) and (b), respectively. Each point of the
line-scan accounts for the integrated intensity of either the Ga Kα or the
In Lα fluorescence lines. The absolute spatial reference is lost when the
single NWs, which are dispersed with random orientation on the holey
carbon film, are tilted with respect to the positions of the fluorescence
detector. Quantitative values for the alloy composition in the NW were
obtained using the Cliff-Lorimer method [189] with the k-factors provided
by the commercial software of the instrument. This method relies on the
thin sample approximation which, can be safely assumed for these NWs.
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The use of this approximation is also justified by the good correlation (not
shown here) between the radial profiles of the HRTEM-EDX intensity
of binary GaN an InN single NWs and their corresponding cross-section.
Nevertheless, extra attentions is paid to the case of radial line-scans,
where the chemical composition changes simultaneously with the sample
thickness [205]. Fluorescence spectra measured from two different points
in the NW core and shell regions, like those depicted in Figure 5 (b),
show a lower intensity of the In Lα fluorescence line at the shell than at
the core, while the intensity of the Ga Kα line remains almost constant.
A statistically meaningful number of radial line-scans have been recorded
and analyzed for NWs with a random geometrical disposition with respect
to the detector. The compositions obtained are consistent and independent
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Figure 6: (a) and (b) Integrated fluorescence intensity of the Ga Kα and In Lα lines
along A and C as depicted in the TEM micrograph (see Figure 5, respectively. (c) and
(d) Ga content deduced from the HRTEM–EDX line-scans along A and C, respectively.
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of the NW orientation, proving that the existence of a radial gradient of
compositions is not an artifact caused by a non-uniform aspect ratio with
respect to the detector.
Figure 6 (c) shows the radial variation of the Ga content at the center
of the NW. The concentration of Ga is approximately constant in the
core and then increases continuously towards the lateral surfaces of the
NW in the region we have denominated as the shell. The fact that most
of the radial profiles are symmetric rules out other effects related to
the HRTEM–EDX collection geometry. The axial line-scan depicted in
Figure 6 (d) shows a non-linear decrease of Ga concentration from the
bottom to the top of the NW. The relative uncertainty of the elemental
concentrations is now dominated by the counting statistics, as shown in
Figure 5 (b), and reaches a maximum value of 35% in the points closer
to the lateral surfaces of the NWs, due to the reduction of the probed
volume.
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Figure 7: (a) SEM micrograph of a In1−xGaxN single NW from sample G692(b)Ga
Kα and (c) In Lα fluorescence intensity maps of a In1−xGaxN single NW from sample
G692. The color scale indicates the XRF intensity in photon counts.(d) Superimposed
fluorescence intensity maps of In Lα (red) and Ga Kα (green).
The elemental composition of individual NWs has been examined by
XRF measurements. The high photon flux of the two-undulator-based
nanoprobe provides superior elemental sensitivity in the hard X-ray regime
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and high spatial resolution capable of resolving single NWs [186, 191].
Figures 7 (b) and (c) show the fluorescence intensity maps of the Kα line
of Ga and the Lα line of In for a representative single In1−xGaxN NW
from sample G692. The superposition of both elemental intensity maps
(see Figure 7 (d)) shows a higher signal from Ga at the bottom than at
the top of the NW (the top and bottom ends of the NW were previously
identified in the SEM image of Figure 7 (a)). Furthermore, there are
variations in the relative intensity of In and Ga along the NW radius.
The central part, or core, seems to be richer in In that the outer layers,
or shell, suggesting the spontaneous formation of a core-shell structure.
Although the oversamplig of the XRF scan allows partial definition of the
shell region, its thickness cannot be resolved due to the spatial resolution
of the technique. Besides the depth resolution, which is determined by
the incident X-ray photon energy, the spatial resolution in these XRF
measurements is governed by the spot size of the incident beam and the
diffusion length of the carriers. Therefore, the resulting spatial resolution
should be larger that the spot size.
Quantitative information of the elemental concentration along the NWs
was extracted from the XRF maps assuming that the integrated inten-
sity can be estimated assuming that under the experimental conditions
employed, the NWs fulfill the thin sample approximation [160] :
Ii ≈ I0kiCid, (1)
where Ii is the intensity of each elemental fluorescence line, I0 intensity
of the incoming beam, ki accounts for the fluorescence yield, solid angle
and detection efficiency and Ci its concentration. Figures 8 (a) and (b)
show the Ga concentration in different positions along the axis and the
diameter at the central height of the NW, respectively. The axial line-scan
shows that Ga accumulates at the bottom of the NW, whereas the lowest
Ga composition is located at the top of the NW. The radial line-scan also
shows a gradient in Ga intensity and suggests a higher Ga concentration
close to the NW lateral surfaces than in the inner core. The same radial
alloy distribution has been observed when the In K line was employed for
the quantification. The error of these numerical values is of the order of
5% due to the propagation of errors mostly coming from the tabulated
parameters of Equation (1).
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Figure 8: (a) and (b) Ga content along A (the axis of the NW) and C (the center
cross-section of the NW), respectively, as depicted in the SEM image.
Both techniques have evidenced a gradient in the radial alloy distri-
bution with a core–shell structure which should be taken into account
in the quantitative interpretation of the experimental profiles. As a first
approximation, a cylindrical NW with a sharp transition in the alloy
composition between the core and the shell can be assumed. The cross-
section of such a model NW is depicted in Figure 9 (a), where a core of
radius Rc and Ga content CcGa, is surrounded by a shell of thickness t
and relative Ga concentration CsGa. The shadowed area represents the
volume probed by the electron (or X-ray) beam in the HRTEM-EDX or
(XRF) line-scan when it is positioned at a distance y from the NW center.
In the thin sample approximation, the intensity of the fluorescence lines
for each element are proportional to its concentrations and to the sample
thickness, as shown in Equation (1). For EDX line-scans, the finite size
of the electron beam can be neglected and each elemental fluorescence
line should be given by:
Ii(y) ∝ Cci ·
√
(Rn + t)2 − y2 para Rn 6 y < Rn + t, (2)
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Ii(y) ∝ Cni ·
√
R2n − y2 +Cci ·
(√
(Rn + t)2 − y2 −
√
R2n − y2
)
∀ y 6 Rn,
(3)
donde i=In, Ga. The relative Ga concentration along the diameter of the
sharp core-shell NW, calculated as
(x)(y) = IGa(y)
IGa(y) + IIn(y)
, (4)
should then be compared with the experimental profiles obtained by
HRTEM-EDX.
Figure 9 (c) displays the best fitting curves for the experimental results
for B, C an T cross-sections of a representative single NW. A very good
agreement is observed for lines C and T, while profile B is less accurate.
This could be due to the existence of more than two phases in the bottom
part of the NW [190]. Thus the sharp core–shell NW model can be a
reasonable first approximation for most of the NW volume, with the
exception of the bottom part. The core and shell Ga contents, Rc, and t
obtained from the fittings at the three cross-sections are gathered in Table
1. The core of the NWs is almost pure InN, while the shell Ga content
exceeds by far the Ga supplied in the growth process at the bottom of
the NW and diminishes gradually towards the top. The shell thickness
also decreases from bottom to top. The simultaneous reduction of the Ga
content and thickness of the shell from the bottom to the top of the NW
can explain the slow decrease observed in most of the axial A profile (see
Figure 9(d)). Again here, the high Ga content found at the base of the
NW deviates from the model predictions.
The Ga content obtained by XRF along the different B, C and T
cross-sections (see Figure 10) can be fitted by the core–shell profile and
show equally good agreement. In this case, however, the intensity profiles
of Equations (2 and 3) have been convoluted with a Gaussian of 22.5 nm
width in order to account for the 50×50 nm2 X-ray spot size. Since the size
of the X-ray beam makes the fitting of t rather imprecise, this parameter
is taken from the HRTEM–EDX results from a different NW. It should be
pointed out that the values of t obtained from the HRTEM–EDX analysis
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Figure 9: (a)Cross-section of a cylindrical NW with a sharp core–shell structure. An
In1−xGaxN shell of thickness t and Ga content CsGa wraps the central core of radius Rc
and CcGa. The shadowed zone represents the area excited by the electron or X-ray beam
with a Gaussian intensity profile in HRTEM-EDX and XRF experiments, respectively.
(b) Variation of the Ga content measured along the A axial line-scan of Figure 5 (a)
and predicted by the sharp core-shell model (dashed line) due to the reduction of
t and CsGa with height, as shown in the scheme of the longitudinal section. (c)The
variation of the Ga content deduced from the HRTEM-EDX scans along the B, C and
T cross-sectional lines shown in Figure 5 (a) and the best fit (dashed lines), and (d)
The variation of the Ga content deduced from HRTEM-EDX axial scan, together with
the fit (dashed line), assuming for both fittings a sharp core-shell structure within the
NW.
of several NWs do not vary substantially with the size of the NW. Table
1 also shows the Ga contents for the core and the shell of a representative
NW from sample G692 as obtained from the fitting of its XRF profiles.
Concerning the Ga content in these NWs, XRF and HRTEM–EDX
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Figure 10: Ga content deduced from the XRF measurements along cross-sections B,
C and T. Dotted lines show the theoretical fitting of the experimental data to the
sharp core–shell NW model convoluted with a 22.5 nm wide Gaussian.
results are in remarkably good qualitative agreement. Both techniques
corroborate the existence of an almost pure InN core in each NW.
Table 1: Values for CcGa, CsGa, Rc and t for single representative NWs from sample
G692 deduced from the fitting of the HRTEM–EDX and XRF experimental data for
cross-sections at the bottom (B), center (C) and top (T) shown in Figure 5(a). The
slash separates the HRTEM–EDX value (left) from the XRF one (right). Due to the
small thickness of the shell, it cannot be resolved due to the spatial resolution of the
XRF technique, therefore, t values are obtained from the fitting of the HRTEM–EDX
line-scans only. a Values corresponding to the left–right side of the asymmetric XRF
profile.
Section CcGa(%) CsGa(%) Rc t (nm)
B 1/3 40/16-40a 40/82 12
C 1/4 35/20 52/74 8
T 1/3 15/10 77/77 5
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Furthermore, CsGa decreases consistently from the bottom to the top
of the NW. The quantification of CsGa deviates from one technique to
the other and HRTEM–EDX values tend to be overestimated. This last
technique presents larger experimental errors, particularly close to the NW
shell due to the low count statistics. Nevertheless, the large quantitative
disagreement observed in the experimental Ga content profiles between
Figures 9 (c) and 10 can be now partly understood as a consequence of
the difference between the probed volumes in XRF and HRTEM–EDX
experiments and the existence of a shell richer in Ga.
Resonant Raman spectroscopy of single In1−xGaxN NWs
Finally, RRS spectroscopy was employed to characterize single NWs to
complement the results obtained with spatial resolution on the nanoscale.
RRS spectroscopy is based on the enhancement of the Raman signal
of polar modes at resonant conditions due to the Fröhlich interaction.
By tuning the excitation wavelength RRS signal from submicrometric
volumes can be measured and information such as crystalline quality,
chemical composition and deformation fields can be obtained from small
regions within single nanostructures. The RRS study of single NWs was
carried with excitation wavelengths of 514.5, 647.1, and 785 nm. The
excitation and the scattered light propagate perpendicular to the NW
axis, so that the A1(TO) [between 447 (InN) and 531 cm−1 (GaN) [103]
and E1(TO) modes [between 476 (InN) and 559 cm−1 (GaN) [103] as
well as the E2h mode are allowed by Raman selection rules [101]. The
scattering conditions, however, can deviate from the nominal ones, then
other peaks ascribed to symmetry-forbidden polar modes could appear in
the Raman spectra. The A1(LO) can be mixed with the E1(LO) mode
resulting in a so-called quasi-Longitudinal Optical, (LO) mode. Three
representative spectra are shown in Figure 11 for different excitation
wavelengths. Several weak peaks are resolved at frequencies close to the
E2h frequency which could be attributed to transverse optical (TO) modes.
At frequencies higher than 586 cm−1, the quasi-LO bands are identified,
although these modes are symmetry-forbidden. The occurrence of LO
modes has also been reported for InN NWs [170]. The spectral content of
the quasi-LO bands is almost identical to those of the NW ensemble, not
showed here, proving that the alloy inhomogeneities come from individual
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NWs. The quasi-LO bands can be decomposed into two or three Gaussian
peaks depending on the excitation wavelength. The lowest frequency one,
labeled 1 in Figure 11, is centered in a narrow interval (594–599 cm−1)
and changes significantly with the excitation line. The second spectral
contribution of the quasi-LO band, peak 2, becomes more intense and
slightly blue-shifts with increasing excitation energy. Both effects are
also observed for the third peak, which can only be resolved for red and
green excitation lines. Such intensity enhancement is a typical feature
of RRS. Since the product of the light penetration and escape depths
(estimated as (2α)−1) for the excitation energies employed in the current
experiments are comparable to the NW diameter [1], the RRS spectra of
Figure 11 are representative of most of the NW volume. Thus, the observed
blue-shift of the Raman peaks can be attributed to selective resonant
excitation of regions with different Ga content within each single NW.
The frequencies of the LO phonons of In1−xGaxN shift with the atomic
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Figure 11: Raman spectra of a single In1−xGaxN NW from sample G692 for excitation
wavelengths of 514.5, 647.1, and 785 nm. All measurements were carried out at room
temperature in backscattering geometry.
composition following the so-called one-mode behavior [105], in which the
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phonon frequency varies continuously from the mode frequency of one
compound to that of the other, as expressed by Vegard’s law for A1(LO):
x = (ω-586)/148 (with ω being the central frequency of each Gaussian
peak in cm−1 ). It should be pointed out, however, that the phonon
frequency is also a sensitive probe of the strain state of nanostructures.
Both contributions, alloy composition and strain fields, will be taken into
account later in the discussion of the RRS results. On the other hand,
the sensitivity of Raman scattering to the disorder inherent in ternary
alloys [167] is responsible for the increase in the spectral broadening of
the Raman peaks observed in Figure 11. This is the main contribution to
the uncertainty of the alloy composition deduced by RRS (<15%).
The existence of a core–shell alloy distribution should also be taken
into account in the analysis of the RRS experimental results, as this
can generate strain fields in the NWs which introduce additional phonon
frequency shifts. In the following, the effects of composition and strain
fields in the phonon frequencies of core–shell In1−xGaxN NWs are studied
with a simple model. A survey of HRTEM micrographs of these NWs,
not showed here, evidenced a low density of structural defects in most
of the NW volume and, in particular, in the regions close to the NW
lateral surface where the transition between the core and the shell should
take place. Therefore, it is reasonable to assume that both regions should
be lattice matched and, due to the variation of the lattice parameters
with alloy composition, strain fields should be present both in the Ga-
richer NW shell and the In-rich core. The lattice parameters and elastic
constants for the alloys are obtained by applying Vegard’s law to those
of the binary materials [174]. The strain-induced frequency shift for a
phonon λ is given by:
∆ωλ = aλ(11 + 22) + bλ33, (5)
where aλ and bλ are the phonon deformation potentials and ij the com-
ponents of the strain tensor [197]. Taking into account the variation of
the lattice parameters with the alloy composition, tensile and compresive
strain are expected in shell and the core, respectively. The lattice mismat-
ches at the core-shell interface, ∆a/a and ∆c/c, give rise to biaxial strain
with a free direction (σyy=0). Therefore, the strain component along the
stress-free direction can be written in terms of the elastic constants of
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the material as:
yy = −C12xx + C13zz
C11
. (6)
If both xx and zz are positive, as expected for a Ga-rich shell growing on
an In-rich In1−xGaxN core the yy should be negative, obtaining opposite
signs for the core. This results in a larger axial strain component, zz
 xx + yy, and a negligible first term in Equation (5) which leaves a
Raman shift governed by:
∆λ ≈ bλzz. (7)
The continuum elasticity theory predicts an axial strain in core-shell
structures given by the lattice mismatch between the core and the shell,
∆c/c=(cc − cs)/PS , weighted by a factor depending on the ratio between
the core radius and the shell thickness [198]. This model allows to study
the role played by the structural parameters t and Rc as well as the
composition of the core and the shell on the frequencies of the phonons
from both regions. According to the results from TEM-EDX and XRF,
gathered on Table 1, it is assumed that the core composition is CcGa=
3 % and the t/Rn ratio at sections B, C and T are, 0.3, 0.16 and 0.08,
respectively, t and Rn are showed schematically in Figure 12 (a). Core
and shell phonon modes as CsGa function are showed in Figure 12 (b).
Based on such model the frequencies of the three Raman peaks of the
spectrum obtained with λe =647 nm were analyzed. The frequency of
peak 1 is ascribed, for simplicity, to the A1(LO) phonon from the nucleus
wrapped by a shell with CsGa∼30 or 35% at sections B or C, respectively.
The frequency of peak 2 is compatible with frequencies of phonons from
a shell with CsGa∼35 or 40 % at section B or C, only a 5% higher than
the compositions obtained from peak 1. Furthermore, this values are in
good agreement with compositions obtained by TEM-EDX, see Table 1.
Therefore we conclude that peaks 1 and 2 come from the core and the
shell at section C. The frequency of peak 3 if the frequency is ascribed
to the A1(LO) mode of the shell at section B or C is compatible with
CsGa=70 or 80 %, respectively. Both CsGa are even twice higher than the
highest compositions obtained by radial scans carried out with TEM-EDX.
The Ga richest region of the NW was revealed by the axial line scan just
at the bottom of the NW, as shown in Figure 9, corresponding to an
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Figure 12: (a) Core-shell structure sketch, assuming cylindrical approximation for
the NWs shape. (b) Core and shell A1(LO) phonon frequencies if both regions fully
relaxed are represented with black continuous and dashed lines, respectively, as CsGa
function, assuming CcGa=3%. Core and shell A1(LO) phonon frequencies if both regions
are strained, are depicted with continuous and dashed lines, respectively, grey, blue
and pink for structures with t/Rn=0.30 (B), 0.16(C) and 0.08 (T) as CsGa function,
assuming CcGa=3%.
average Ga composition of 75%, which decreases non-linearly in short
distance from the bottom (∼5%L) to 25%. The internal structure close
to the bottom of the NW is unknown, assuming that at such region the
core-shell structure is preserved and t∼0.9Rn, the frequency of the peak
3 would correspond to a strained shell with CsGa∼60%. For this section
the average Ga composition for the volume probed by TEM-EDX in an
axial line scan would be 30%, compatible with the results showed in
Figure 9. If close to the bottom instead of a core-shell structure there
is a relaxed Ga rich region, the frequency of the peak 3 ascribed to an
A1(LO) phonon from this region would correspond to a Ga content of
50%, also compatible with the axial line scan showed in Figure 9.
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Conclusions
The results from the three complementary techniques are consistent
with the existence of a core–shell structure and a decrease in the shell
thickness from the base to the top in each In1−xGaxN NW. Both trends
are common to almost all the samples investigated, independently of the
growth conditions (sample G869 has a shell of nearly constant thickness).
The average Ga compositions obtained from XRF and HRTEM–EDX
in the core and shell regions at a central cross-section are summarized
in Tabel 2. All the investigated NWs present values for CcGa much lower
than the Ga supply. Alloy concentrations comparable to [Ga] have been
found in the NW thin shells wrapping the In-rich cores. The comparison
of samples G682 and G692 shows how the growth temperature, despite
being critical for the NW size and density, has an imperceptible effect on
the alloy distribution.
Sample [Ga](%) Ts(oC) CsGa( %) CcGa( %) Rc (nm) t (nm)
G869 7 458 18/4 0/2 80/80 7
G682 27 445 35/25 2/9 28/30 3
G692 27 520 35/20 1/4 50/70 8
G710A 60 477 35/24 4/17 100/80 17
G710B 60 477 40* 0* 14 4
Table 2: Contenido en Ga, CcGayxn, y grosores del núcleo y de la corteza, Rc y t,
deducidos del ajuste de los barridos lineales de HRTEM-EDX y XRF (izda./dcha.,
respectivamente) para NWs individuales de cada una de las muestras en las secciones
B, C y P. Los valores de t se extraen del ajuste de los barridos lineales de HRTEM-
EDX. La resolución de la XRF no permite discernir las diferentes regiones de los
NWs etiquetados como G710B, por lo tanto únicamente se obtuvieron resultados
significativos por HRTEM-EDX, marcados con un asterisco.
The findings of this study can throw light on the interplay between
the main mechanisms intervening in the catalyst-free MBE growth of
In1−xGaxN NWs: direct impingement, diffusion and desorption for both
In and Ga atoms. While the ratio of direct impingement on the top and
lateral NW surfaces is determined by the geometry of the MBE chamber
only [200], sticking and are very sensitive to the growth temperature [201].
189
[0001]
 J
Desorption
Difussion
Si(111)
Figure 13: In1−xGaxN NWs catalyst free MBE growth scenario proposed. The In and
Ga fluxes are labeled with J. is the angle comprised by the J direction and the normal
direction to the substrate, 30o for the growth system employed for the samples studied
in this Thesis. In and Ga atoms are depicted as red and green circles, respectively.
The substrate temperatures of the present NWs are far below 620oC,
which sets the lowest limit for GaN diffusion-induced self-organized NW
growth on Si. Therefore Ga atoms should have a very limited diffusion
on the substrate and on all facets of the NWs during the growth process,
whereas notable diffusion of In atoms can be assumed. Then, the vertical
growth of the NWs proceeds with the In and Ga atoms from direct
impingement on the top surface and In atoms that diffuse to the top
of the NW. For cell ports mounted at 30o with respect to the normal
direction, the average metal flux on the top surface is five to six times
higher than that on the sidewalls [200]. However, Tables 1 and 2 report a
significant difference between the relative Ga content measured in most
of the NW volume and the metal supply, which can only be interpreted
as a signature of the dominant role of In diffusion in the NW growth.
Differences in the diffusion and desorption of Ga and In atoms can also
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explain the spontaneous formation of the Ga-richer shell. After impinging
on the sidewalls, In atoms can either diffuse towards the top of the NW
or get desorbed, whereas Ga atoms are expected to incorporate there, as
their diffusion and desorption are highly suppressed. Therefore, the NWs
should grow laterally at a much lower growth rate due to the accumulation
of Ga atoms.
Electronic transport in single InN NWs
The electronic transport characterization as a function of the NW
temperature was carried out. The temperature was adjusted with the He
flux manually, see Figure 14 (a). The NWs sizes under study were ∼ 1µm
long and ∼ 100 nm in diameter, therefore, contacting such nanostructures
requires the high resolution of EBL. Previously to the EBL, the wires
are scrapped off the sample and randomly dispersed on the surface of
an insulating substrate which contains a gold pattern employed as a
reference to locate the NWs, and contact pads, written by OL, as showns
in Figure 14 (b). The contact pads allow for the connection between
the nano-sized contacts at the nanowires to the pins of the chip by wire
bonding. Thus, the first challenge consisted on the optimization of the
(a) (b)
Figure 14: (a) Electronic transport measurements set-up. (b) Gold patterned on
substrate obtained by OL, and coupled to the chip.
EBL work parameters (contacts design, electron dose, resist, developer,
etc.) to contact single InN NWs on 2 and 4 point probe configurations.
Previously to the metallization an etching step is necessary to remove the
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insulating oxide layer formed in the NW surface, with this purpose the
sample was sputtered by Argon ions. Representative results of 2 and 4
point probe configurations are shown in Figure 15 (a) and (b), respectively.
Next challenge of the process consisted on overcoming the unintentionally
NWs destruction due to random voltage peaks when connecting the
contact pads with chip pins, and also when samples were introduced
in the measurement system. In order to avoid the NWs destruction not
only usual counteractive measurements, such us grounding system and
operator, avoiding wire loops, etc., were taken, but also an ionizing air
blower, in order to neutralize the sample static charge, and a filter box
based on opto-couplers were empoyed.
(a) (b)
Figure 15: Ti/Au contacts ons InN NWs in 2 and 4 point probe geometries, (a) and
(b), respectively.
Finally, three single NWs on 2 point probe configuration were success-
fully characterized, the results are displayed in Figure 16. Assuming two
conductive parallel channels inside the NW- the electron accumulation
layer (2D) and the core of the NW (3D)- the normalized resistance could
be expressed as:
g = L
RNW
= pi
ρ3D
r2 + 2pi
ρ2D
r. (8)
The NW resistance for the three NWs at room temperature were
calculated from the their length and diameter according to Equation (8)
taking the uncertainty of size into account and with ρ3D = 1.1 × 10−3 Ω
cm and ρ2D = 820 Ω obtained in a previous work [54]. Two of them are
at the lower limit of this range, whereas the third in the middle of this
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range. Therefore, it can be concluded, that the contact resistances were
low.
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Figure 16: Normalized resistance (R/L) as temperature function, measurements in
2 point probe configuration. The bars at ∼ 300K covers the (R/L) range at room
temperature for each NW.
Conclusions
A decrease of resistance with decreasing temperature was observed for
all samples. The overall change in resistance was 400-600 Ω. The resistance
of the conductive path to wire should be lower than 50 Ω. Therefore, this
metal-like behavior can be ascribed to the wire under the assumption
of negligible change in contact resistance. It can be seen in Figure 16
that the normalized resistance changed for all wires in a similar way. The
absolute change is about 0.7-0.9 Ω/nm and relative change between 11
and 19%. For further analysis of these measurements, information about
the carrier concentration inside the core and the shell would be needed, as
well as a confirmation that the influence of change in contact resistance
is negligible.
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